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su utilización.  Los  cermets base TiCN podrían  ser una opción  competitiva debido a  su 
superioridad en propiedades como dureza y resistencia al desgaste y a  la oxidación; no 
obstante  los metales que  se utilizan  convencionalmente  como matriz  son Ni  y Co,  los 
cuales presentan los mismos problemas de coste y toxicidad.  
En  este  trabajo  se  propone  la  utilización  de  Fe  como matriz metálica  alternativa  en 
cermets base TiCN, la desventaja que presenta la utilización de Fe es la baja mojabilidad 
sobre  las partículas de TiCN durante  la sinterización en  fase  líquida,  lo que dificulta su 
procesado.  
En  cermets  convencionales  de matriz Ni  y  Co,  adiciones  de  elementos  de  aleación  o 
compuestos como Cr, Mo, Mo2C y WC pueden mejorar el procesado y propiedades de los 
cermets  debido  a  cambios  en  la  mojabilidad  de  la  fase  líquida.  En  este  trabajo  se 




Para estudiar el papel de  los elementos de aleación y del  contenido de  carbono en  la 






Debido  a  los  altos  valores  de  densidad  y  dureza  alcanzados  por  el  sistema M2/TiCN, 
reflejo  de  la  buena  mojabilidad  e  interacción  entre  sus  fases,  se  ha  estudiado  este 
sistema con mayor profundidad. El estudio del sistema M2/TiCN incluye la influencia del 
contenido  de  carbono  en  las  transformaciones  de  fase  y  en  los  mecanismos  de 
sinterización,  responsables de  los  cambios en  la microestructura  y en  las propiedades 
finales de los cermets. 
Una  de  las  ventajas  del  uso  de  Fe  como matriz  es  la  capacidad  de  ser  endurecido 
mediante tratamiento térmico. Por ello se ha realizado un estudio de las condiciones de 















































the cemented carbide or hard metal, WC‐Co. However,  there  is an  interest  to  look  for 







It  is  well  known  that  in  cermets  with  Ni  and  Co  as  matrixes  alloying  elements  or 
compounds such as Cr, Mo, Mo2C and WC can improve the wettability by decreasing the 
contact angle between the matrix and the reinforcement. The role of these elements and 







the evolution of  the contact angle at high  temperature between  the metal matrix and 
the  ceramic  reinforcement;  and  the  calculation  of  the  phase  diagrams  of  the  studied 
cermets as a function of carbon content. The results have provided a basis for explaining 
the properties of cermets after sintering. 
The  sintered  cermet  M2/TiCN  shows  high  density  and  hardness  due  to  the  high 
wettability and good interaction between both phases. This system has been analyzed in 
depth. The study includes the influence of carbon content in the transformations during 
heating which are  the  responsible  for  the  changes  in  the microstructure and  the  final 
properties of the cermets. 
One advantage of using Fe as a matrix  is the ability to be hardened by heat treatment. 
Therefore  the  heat  treatment  conditions  (austenitizing  followed  by  hardening  and 
double  tempering)  to  increase  the  hardness  of  the  sample  have  been  established.  In 
addition, the oxidation behavior of the cermet as sintered and after heat treatment has 




Finally  the  refinement  of  the  microstructure  in  order  to  improve  the  mechanical 
properties  has  been  investigated.  To  obtain  a  fine  and  homogeneous microstructure 





































Aunque  en  las  últimas  décadas  se  han  producido  avances  en  nuevas  técnicas  de 
conformado, el mecanizado sigue siendo una actividad predominante en la industria. En 
el mecanizado  las herramientas de corte  juegan un papel  importante  las cuales deben 
resistir  la  abrasión,  la  reacción  química,  la  deformación  plástica,  y  el  choque  térmico 
durante  su  aplicación.  Lo  que  implica  que  deben  poseer  un  conjunto  de  propiedades 
tales  como:  dureza,  resistencia  al  desgaste,  tenacidad,  resistencia  al  choque  térmico, 
resistencia a  la corrosión,… A ello se añade la necesidad de un buen comportamiento a 
alta temperatura [1].  
El material  utilizado  para  la  fabricación  de  la  herramienta  se  elegirá  atendiendo  a  la 
aplicación  final  de  la  pieza  además  de  tener  en  cuenta  consideraciones  ecológicas  y 
económicas.  













De  todos  ellos,  el  que  grupo  que  presenta  mayor  tenacidad  son  los  aceros  de 
herramientas (en concreto los aceros rápidos), aunque también presentan bajos valores 
de  dureza  a  alta  temperatura  y  baja  velocidad  de  corte.  El  caso  contrario  ocurre  en 




de  estos  grupos  de materiales  podrá  ser  utilizado  para  una  aplicación  concreta,  sin 
embargo  en  carburos  cementados  y  cermets  se  encuentra  una mayor  versatilidad  de 
aplicación debido a que abarcan un amplio intervalo de valores para ambas propiedades. 
En  la Figura 1.2  se puede observar  la  situación del mercado global de materiales para 
herramientas en el año 2011 [2]. Se observa que el material más utilizado es el carburo 
cementado o metal duro, después  los materiales superduros, a continuación  los aceros 










los  elementos  de  aleación  presentes,  aplicaciones  a  las  que  están  destinados  o  el 
tratamiento térmico indicado. 
Además  de  esta  clasificación  dentro  de  cada  grupo  los  aceros  se  identifican  con  un 
número designado por el Sistema de Numeración Unificado para metales y aleaciones 
(UNS, Unified Numbering System) establecido en 1975 entre  la Sociedad de  Ingenieros 
de  Automoción  (SAE,  Society  of  Automotive  Engineers)  y  la  Sociedad  Americana  de 
Ensayos y Materiales (ASTM, American Society for Testing and Materials). 
Esta  clasificación  está  ampliamente  aceptada,  si  bien  algunos  países  como  Japón, 
Alemania, Inglaterra o Suecia tienen otra clasificación equivalente.  


































aceros  reciben  su  nombre  por  la  posibilidad  de  ser  empleados  en  herramientas  para 
mecanizar  aceros  arrancando  viruta,  como  brocas  o  herramientas  de  torno,  a  gran 
velocidad.  Para  este  tipo  de  aplicaciones  se  requiere  una  alta  dureza,  y  que  ésta  se 
mantenga  al  aumentar  la  temperatura  durante  el  proceso;  por  ello  estos  aceros  son 
altamente  aleados  con  W,  V,  Mo  y  Cr,  se  diferencian  de  los  demás  aceros  de 














grupos:  cerámicos  base  alúmina,  nitruro  de  silicio  y  sialón.  Los materiales  cerámicos 
presentan  excelente  resistencia  al  desgaste  a  velocidades  de  corte  elevadas.  La 
aplicación más habitual es en operaciones de torneado a alta velocidad, pero también se 


































los  grupos  de materiales  utilizados  en  la  fabricación  de  herramientas.  Es  ideal  para 
mecanizado de cualquier material no férreo incluido el carburo cementado; pero no está 
indicado para mecanizado de materiales ferrosos debido a la afinidad Fe‐C. Se utiliza en 





fusión.  Este  material  es  prometedor  para  un  amplio  rango  de  aplicaciones  porque 
presenta un bajo desgaste y por lo tanto una larga vida de herramienta. 
1.1.3 Carburos cementados y cermets. 







Co,  Fe….Y  además  se  añaden  otros  carburos  elementos  de  transición  como WC,  TaC, 
NbC, VC ó Mo2C para mejorar propiedades concretas [5‐9]. Sin embargo, en la industria 
de los materiales para herramientas de corte se distinguen estos dos grandes grupos. El 
término  carburo  cementado,  en  Europa,  o  metal  duro,  en  EEUU,  engloba  aquellos 
materiales  compuestos  cuyo  refuerzo  mayoritario  es  WC,  mientras  que  el  término 
cermet ha quedado reservado para aquellos materiales compuestos con TiC ó TiCN como 
fase dura principal [10]. 








Pulvimetalurgia más  antiguo  y  con mayor  éxito  comercial.  Como  se  ha  puntualizado 
previamente, el  carburo  cementado es el material más utilizado en  la  industria de  las 
herramientas de corte. Su consumo mundial fue de 58.000 toneladas/año en la primera 
década  del  siglo  XXI;  disminuyó  notablemente  en  el  2009  debido  al  momento  de 
recesión vivido a nivel mundial, y se recuperó en el año 2010 [2]. Hoy en día el 67% de la 
producción  mundial  de  carburo  cementado  está  destinado  a  la  fabricación  de 
herramientas de corte de metales; el 13% a la industria minera, la extracción de petróleo 
y  la construcción de túneles; 11% a trabajos de madera y el 9% restante en  la  industria 
de  la  construcción.  Hoy  en  día  se  estima  que  los  beneficios  a  nivel  mundial  en  su 
producción son más de 10 billones de euros [11]. 
Los principales constituyentes del carburo cementado son partículas de WC dispersas en 
una  matriz  de  Co,  siendo  este  el  constituyente  minoritario.  Sin  embargo  esta 
composición se modifica con  la adición de otros carburos y otros metales con el fin de 







El  abanico  de  composiciones  en  carburos  cementados  es muy  variado  porque  ha  ido 
evolucionando con el tiempo desde el descubrimiento del WC‐Co en 1923 por parte de 











WC 94,0 85,3 75,0 78,5 60,0 
Otros carburos ‐ 2,7 ‐ 10,0 31,0 
Co 6,0 12,0 25,0 11,5 9,0 
Propiedades  
Densidad (g/cm3) 14,9 14,2 12,9 13,0 10,6 
Dureza (HV30) 1580 1290 780 1380 1560 
Módulo elástico (GPa) 630 580 470 560 520 















Sin  embargo,  el  uso  de  Co  como  matriz metálica  en  carburos  cementados  también 
presenta algunas desventajas:  
‐ Relativas  a  su  transformación  alotrópica.  El  cobalto  puede  existir 




La  temperatura  a  la  cual  la  transformación  alotrópica  ocurre  depende  de  la 
pureza  [18]  y  de  la  velocidad  de  enfriamiento  [19].  Esta  transformación 
alotrópica no es  completamente  reversible debido a que  la estructura FCC  se 
estabiliza  por  la  disolución  de  W  y  C  en  el  Co,  de  manera  que  tras  la 
sinterización se obtiene una mezcla de Co(ε) HCP y Co(α) FCC. 
Cuando se somete a deformación durante el servicio el Co FCC se transforma en 
Co  HCP  hecho  no  deseable  debido  a  que  la  estructura  HCP  es más  frágil  y 
disminuye propiedades como la tenacidad a fractura [20]. 






Pero  sin duda  la  razón más  importante  la  cual  impulsa  la  sustitución del Co por otras 
matrices metálicas es la toxicidad de WC‐Co. Este compuesto ha sido incluido en el año 
2011,  tanto en  su  forma de polvo  como en estado  sinterizado, en el  “12th Report on 
carcinogens”, informe anual de sustancias carcinógenas emitido por el Departamento de 
Salud y Servicios Humanos de Estados Unidos [22]. 
En  este  informe  se  presenta  un  estudio  epidemiológico  en  humanos  y  estudios  del 
mecanismo  de  carcinogénesis  del WC‐Co;  sin  embargo,  las  causas  por  las  cuales  este 






(2) Los  iones  de  Co  afectan  a  las  vías  bioquímicas  relacionadas  con  la 
carcinogénesis,  
(3) Se ha probado en animales que los compuestos de Co son cancerígenos. 
(4) WC‐Co  incrementa  la producción de especies reactivas al oxígeno (ERO o ROS, 
reactive oxygen species)1 [23]. 
(5) WC‐Co  provoca  efectos  clave  en  la  carcinogénesis  como  genotoxicidad, 
citotoxicidad y apoptosis (muerte celular programada).  





En  la actualidad uno de  los principales temas de  investigación en el campo del carburo 
cementado  es  el  desarrollo  de  nuevos  materiales  con  propiedades  comparables  o 
superiores mediante  la  sustitución  total o parcial de  la matriz de Co  convencional por 
otros metales más baratos y menos tóxicos [2]. 
1.2.2 Matrices alternativas al Co. 
Ya  durante  la  Segunda Guerra Mundial  se  intentó  sustituir  el  Co  por  Fe  como matriz 
metálica en  carburos  cementados  Sin embargo estos materiales nunca entraron en el 
mercado debido a las dificultades encontradas para producir materiales con propiedades 
estables  y  aceptables.  No  fue  hasta  1979  cuando  L.  Prakash  realizó  la  primera 
investigación  completa  utilizando  como matriz  un  amplio  rango  de  composiciones  de 
aleaciones de Fe/Ni/Co [24], y comprobó que utilizando matrices base Fe se mejoraban 
propiedades  como  resistencia  al  desgaste,  tenacidad  y  dureza  en  relación  al  carburo 
cementado convencional, WC‐Co.  
Una de  las  razones por  las cuales el Co ha sido  la matriz metálica por excelencia en el 
carburo cementado desde su invención en 1923 es la disposición de su diagrama ternario 
en el cual existe una zona  llamada región de dos  fases en  la que sólo coexisten  la  fase 





1 ERO: Moléculas muy reactivas que  incluyen  iones oxígeno, radicales  libres y peróxidos. Su gran 
actividad  se  debe  a  que  poseen  electrones  desapareados  que  reaccionan  con  otras moléculas 
orgánicas  en  procesos  de  óxido‐reducción.  Entre  sus  efectos  perjudiciales  se  encuentran:  daño 







tanto  Fe  como Ni presentan una  región de  dos  fases  estrecha.  En  la  Figura 1.6  están 
representados los diagramas de fases pseudobinarios de WC‐Fe (20% peso), WC‐Ni (20% 
peso) y WC‐Co  (20%peso) con  respecto a  la  temperatura y el porcentaje de C  [25]. En 
este diagrama se observa que, en  la composición estequiométrica definida por  la  línea 

















éxito  como matriz metálica  del  carburo  cementado  es  la  solubilidad  del W  en  Co.  La 
solubilidad del W en la matriz metálica es importante debido a que la solución sólida que 
forma con el Co es la responsable de los altos valores de dureza al elevar la temperatura. 
Además  cuando  la matriz  es  Fe  el W  cobra  un  papel  importante  porque  induce  a  la 
transformación  martensítica  durante  el  enfriamiento  especialmente  cuando  existen 
otros elementos gammágenos como Ni y Mn [11]. 
En  la  Tabla  1.5  están  reflejados  los  valores  de  solubilidad  del W  en  Co,  Fe  y  Ni  a 
diferentes temperaturas. Se ha de tener en cuenta la dependencia de la solubilidad de W 












T ambiente 700˚C 1250˚C 1350˚C 
Co  3,5% [28] ‐ 2‐15% [26, 27] ‐ 
Fe  ‐ 4,5% [29] 5% [30] 9% [31] 
Ni  5,4% [28] ‐ ‐ 5% [31] 
La  solubilidad del W  en  Co  está  inversamente  relacionada  con  el  porcentaje  de  C,  es 
decir, la solubilidad del W disminuye al aumentar el contenido de C en la matriz [32]. 
La solubilidad de W y C en  la matriz metálica también es un  factor determinante en el 
crecimiento  de  grano  de WC  durante  la  sinterización.  En  la  Figura  1.7  se muestra  la 
microestructura de piezas sinterizadas de WC‐M (10 %peso), siendo M: Co, Fe y Ni.   
El  crecimiento de  grano de WC ocurre en menor medida en el material  con  Fe  como 
matriz  y  el mayor  crecimiento  de  grano  ocurre  cuando  la matriz metálica  es Ni.  Este 
hecho está  relacionado con  la afinidad del metal por el C,  la cual es mayor en el Fe y 
menor en el Ni. Esta afinidad puede interpretarse como la habilidad para formar enlaces 
con el C, así el Fe enmascara al C e impide su transporte y el crecimiento de WC. Así, la 

























En  las  primeras  etapas  del  carburo  cementado  se  intentó  producir  utilizado  Fe  como 




Más  tarde,  se  publicó  un  trabajo  en  el  que  se  demostraba  el  requerimiento  de  una 





sólo para evitar  la  formación de  fase η o  la precipitación de grafito, sino además, para 
provocar  la  formación de martensita  la cual  incrementaba aún más  las propiedades de 
este nuevo material.  
Fue  en 1979  cuando Prakash  [24]  realizó una  investigación  sistemática de un  carburo 
cementado con un 20% peso de aleación FeNiCo y estudió su estructura en relación a su 
composición. En este  trabajo  también  se estudió  la variación de  la dureza del  carburo 
cementado con el contenido de cada uno de los metales y se concluyó que los mayores 
valores de dureza se obtenían para una composición de la matriz: 15 %Ni‐15‐20 %Co‐ Fe 
Balance. A partir de  ese  estudio  se han  seguido  investigando  las propiedades de  este 
sistema y su viabilidad como alternativa al convencional Co.  
A continuación se exponen los resultados encontrados en diversas investigaciones en las 
cuales  se  ha  comparado  el  comportamiento  de  carburo  cementado  convencional  con 
matriz de Co con las de carburos cementados con matriz de aleación base Fe.   
- Densificación. 
Los  carburos  cementados  se  procesan  mediante  sinterización  en  fase  líquida,  sin 
embargo, la sinterización comienza durante la etapa de estado sólido: el Co actúa como 
cemento y aglomera  las partículas vecinas de WC y  las partículas aglomeradas  forman 
partículas mayores  [37].  En  la  sinterización  en  fase  líquida  la matriz metálica  juega  el 
papel importante debido a que es la responsable de la densificación a través del mojado. 
Mientras  que  las  partículas  de WC  juegan  un  papel  pasivo  y  son  aglomeradas  por  la 
matriz [38]. 
En el trabajo de Eilling et al. [39] se compara la densificación durante el calentamiento de 
WC‐Co  (12%) y WC‐FeNi  (10,65%). En  la Figura 1.8 se observa  los resultados obtenidos 
para estos dos materiales con diferente tamaño de partícula de WC. La temperatura del 
eutéctico se ve claramente inferior en el material con matriz aleación de Fe (como se ha 





















La  resistencia  a  fatiga  es  una  propiedad  crítica  en muchas  aplicaciones  de  carburos 





Los  resultados  se muestran en  la  Figura 1.9.  Se  encuentra una menor  resistencia  a  la 
fatiga  en  los materiales  con matriz  Co  debido  a  que  el material  sinterizado  presenta 
mezcla de estructura HCP, Co(ε), y FCC, Co(α) y la aplicación de cargas cíclicas provoca la 

























Tiempo de exposición 10h 20h 30h 
WC‐7,5% (TiTaNb)C‐6%Co 90 150 175 
WC‐7,5% (TiTaNb)C‐6% (CoNiFe) 37 75 100 
- Dureza a alta temperatura. 
La dureza a alta temperatura debe ser una propiedad intrínseca del material, es decir, no 
puede  ser mejorada  con  la  aplicación de  recubrimientos. Gries  [43]  recientemente ha 
realizado  un  estudio  en  el  que  se  compara  la  dureza  a  alta  temperatura  de  carburos 
cementados con matriz Co, y con matriz aleación de FeNi con diferentes porcentajes de 
C;  la  conclusión que  se obtiene  tras este estudio es que  todos  los materiales  a 800˚C 
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Ha  sido publicado un estudio  [44]  sobre  la  toxicidad por  inhalación de dos materiales 
tipo metal duro, WC‐10%FeNi y WC‐10%Co en ratas. En  los experimentos con el primer 
material  las  ratas estuvieron en presencia de altas  concentraciones del metal duro de 
matriz FeNi, 0,5‐5 mg/ml, durante 4 horas y no dieron signos de toxicidad por inhalación, 
mientras que el mismo experimento  realizado  con metal duro  convencional matriz Co 
provocó mortalidad en el 100% de los casos a una concentración de 0,25 mg/l.    
Ambos materiales han  sido  testados mediante Resonancia de  Spin para  comprobar  la 
concentración  de  Especies  Reactivas  de  Oxígeno  (ERO)  y  el  espectro  resultante, 









En  la  industria del carburo cementado  las propiedades magnéticas son utilizadas como 
ensayo  no  destructivo  en  el  control  de  calidad  del  procesado.  Las  variables  que  se 
analizan son: la saturación magnética y la fuerza coercitiva [12]. 
o La  saturación  magnética  se  determina  por  magnetización  de  la  muestra 









mientras  que  si  los  carburos  son  de mayor  tamaño  y  hay  poros  la  fuerza  coercitiva 
disminuye [45]. Al disminuir el tamaño de  los carburos WC estarán más dispersos en  la 
matriz Co y  se  requerirá mayor  fuerza para anular  todos  los nodos magnéticos. Por  lo 
general  un  mayor  valor  de  fuerza  coercitiva  corresponde  con  una  mejora  en  sus 
propiedades mecánicas.  
De  esta manera  se  realiza  el  control  de  calidad  de  las  piezas  de  carburo  cementado 
convencional en  la  industria. Es  importante conocer en un carburo con matriz metálica 
alternativa si se puede emplear la misma técnica como ensayo no destructivo.  
En  la  Figura  1.12  se muestra  la  variación  de  la dureza  y  la  tenacidad,  así  como de  la 
saturación magnética y  la  fuerza coercitiva, con el porcentaje de C en un material  tipo 















Esto  hace  que  la  medida  de  las  propiedades  magnéticas  se  pueda  utilizar  como 
parámetro  de  control  de  calidad  a  nivel  industrial  en  este  carburo  cementado matriz 
base  Fe  martensítica.  Sin  embargo,  no  ocurre  lo  mismo  cuando  la  matriz  no  es 
martensítica. 
En la Figura 1.13 se muestra la variación de dureza y tenacidad, así como de la saturación 
magnética  y  la  fuerza  coercitiva,  con  el  porcentaje  de  C  en  un metal  duro  tipo WC‐
7,5%FeCoNi  (40/20/40) matriz  austenítica  (BCC)  [46].  En  ella  también  se  aprecia  una 




La  saturación magnética  aumenta  al  aumentar  el  porcentaje  de  C,  es  decir,  varía  de 
manera  opuesta  a  como  lo hacía  en una matriz martensítica,  y  su mayor  valor  no  se 
encuentra dentro de la región de dos fases. Además no se aprecia un cambio significativo 






















cementado, WC‐Co.  Además  se  han  presentado  algunos materiales  comerciales  tipo 
metal duro con matriz Fe. Sin embargo, una pregunta se queda en el aire: ¿Por qué el 
metal duro con matriz base Fe no se ha extendido en mayor medida para reemplazar al 
carburo  cementado  convencional?  Las  razones  pueden  estar  relacionadas  con  los 
siguientes aspectos: 
o Sistemas multifase:  
El  Fe proporciona, dependiendo de  las  condiciones de procesado  y  composición, 








Un  material  alternativo  se  debe  ajustar  a  las  condiciones  de  procesado  del 















TiCN.  Los  cermets  base  TiCN  presentan  superior  dureza  a  alta  temperatura,  mayor 

















Base TiC  500 1050 11,8 24,7 
Base TiCN  600 1360 1,6 42,3 
Además durante el mecanizado con herramientas de cermets base TiCN es más difícil la 
formación  de  capas  de  oxidación,  formación  de  cráteres  o  rotura  de  bordes  en 
comparación  con  los  cermets base TiC. Así gradualmente  los  cermets base TiCN están 
sustituyendo a los cermets base TiC [53]. 
Los cermets base TiCN presentan menor densidad y coste que el carburo cementado. Se 
presentan  como  un material  prometedor  dentro  de  la  industria  de  la  fabricación  de 
herramientas  de  corte  debido  a  su  alta  dureza  que  mantiene  al  aumentar  la 
temperatura,  baja  reactividad  con  aceros  y  otros  metales,  resistencia  al  desgaste  o 




























En  1937  apareció  la  segunda  patente  de  cermets,  este material  fue  llamado  Ramet, 
estaba  formado  por  TaC  y  como metal  Ni  en  proporción  3‐15 %en  peso  [63].  En  la 
patente también se especificó la posibilidad de utilizar otros metales, tales como Fe, Co, 
Mn, Cr, Pd, Pt… 
Poco  después  la  empresa  Siemens  AG  produjo  el  material  TiC‐TaC‐Ni.  La  empresa 






(Ti, Mo)C  alrededor  de  las  partículas  de  TiC,  de  esta manera  consiguieron mejorar  la 
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mojabilidad  del  TiC  y,  por  lo  tanto  sus  propiedades.  La  resistencia mecánica  de  esta 
generación fue muy superior a la de los primeros cermets, pero incluso pasados los años, 





los  nitruros  y  carbonitruros  se  podían  utilizar  como  fase  dura  en  la  fabricación  de 
cermets. Su trabajo mostró que la mojabilidad podía ser mejorada con la adición de Mo 
y/o Mo2C a la matriz metálica igual que en cermets con TiC. En este caso, los resultados 
de  tenacidad  y  dureza  fueron  comparables  a  los  de  los materiales  para  herramientas 














avances  y ampliado el  rango de aplicaciones. En  los años  siguientes  se ha  continuado 
estudiando  estos  materiales  e  investigando  diferentes  combinaciones  de  refuerzos 
cerámicos y matrices metálicas con el  fin de mejorar  las propiedades de  los materiales 
para la fabricación de herramientas de corte. 
Hoy en día los cermets base TiCN se utilizan principalmente como herramientas de corte. 





minería  se utilizan, no  solo en herramientas de excavación,  sino  también boquillas de 
oleoductos y aceleradores. 







El  Carbonitruro  de  Titanio  es  una  solución  sólida  de  TiC  y  TiN.  Estos dos  compuestos 
binarios presentan una solubilidad completa y se combinan formando la solución sólida 
subestequiométrica:  Ti  (C1‐xNx), donde 0  ≤  x  ≤ 1.  Su estructura  es Cúbica Centrada en 






se  encuentran  en  valores  intermedios  entre  las  del  TiC  y  las  del  TiN;  de manera  que 






















compleja microestructura,  en  la  cual  las  partículas  de  TiCN muestran  una  estructura 
conocida como core/rim.  
El núcleo de las partículas de TiCN (core) consiste en TiCN sin disolver y alrededor de este 
núcleo  crece  la  llamada  zona  rim,  la  cual  consiste  en  la  solución  sólida  (Ti, M)(C, N) 
formada por los metales presentes en la matriz (W, Mo, V, Ta, Nb…) con el TiCN.  
En algunos casos  la  zona  rim presenta dos  subzonas, una  interior más  rica en metales 
pesados  y otra  exterior.  Este  tipo de microestructura  se denomina  core/rim de grano 






La  formación  de  la  microestructura  core/rim  ha  sido  ampliamente  estudiada  y  está 
aceptado que el mecanismo de formación es un mecanismo de disolución‐precipitación 
de  las partículas de  refuerzo en  la matriz metálica  [70, 71],  y no una descomposición 
como propuso Rudy  [72] o  formada por  la difusión de  los elementos de  la matriz a  las 
partículas de refuerzo como propusieron Moskowitz et al. [36].  
Durante  la sinterización en estado sólido (SSS) se forma  la fase rim  interior mediante la 
disolución parcial de  las partículas de refuerzo en  la matriz sólida. Los átomos disueltos 
son  transportados  a  través  de  la matriz  y  reprecipitan  alrededor  de  las  partículas  de 
refuerzo  no  disueltas.  En  este  punto  de  la  sinterización  en  estado  sólido  todavía  hay 
porosidad y  se asume que  la actividad del nitrógeno es muy baja por  lo que esta  fase 
está enriquecida en metales duros y empobrecida en N [73].  
Durante  la  sinterización  en  fase  líquida  (LPS),  de  nuevo  ocurre  una  disolución‐
precipitación  alrededor  de  las  partículas  de  refuerzo,  y  en  esta  etapa  ya  no  hay 
porosidad, por  lo tanto aumenta  la actividad de nitrógeno, enriqueciendo esta fase rim 











la mojabilidad  entre  la  fase  cerámica  y  la matriz metálica mejorando  la  unión  entre 
ambas  fases,  y,  además,  inhibe  el  crecimiento de  las partículas de  refuerzo  y  evita  la 
aglomeración de las mismas.  
La  consecuencia  de  la  obtención  de microestructuras más  finas  con  una mejor  unión 
entre matriz  y  refuerzo  es  el  aumento  de  la  dureza  y  de  la  tenacidad.  Sin  embargo, 
cuando el espesor de la fase rim es superior a 0,5 µm la tenacidad disminuye de manera 
brusca [74]. Esto se debe a que durante la aplicación en servicio del material se crea una 
tensión  entre  el  núcleo  (core‐TiCN)  y  el  exterior  (rim‐(Ti, M)(C,N))  de  la  partículas  de 
refuerzo, lo que provoca la iniciación y propagación de la grieta durante las operaciones 
de corte deteriorando el comportamiento del material [75, 76].  
En  los  últimos  años  algunos  investigadores  han  buscado  la  manera  de  evitar  este 
deterioro en el comportamiento provocado por  la microestructura core/rim sin perder 
los  altos  valores de dureza.  La manera que han  encontrado  es  el procesado de  estos 
materiales a partir de polvos prealeados de (Ti, M)(C,N), debido a que  las partículas de 
estos  polvos  prealeados  y  las  partículas  de  la matriz metálica  presentarán  un menor 
gradiente de concentración de metales y, por  lo tanto, se reducirá el transporte de  los 
átomos para  formar  la  solución  sólida  [77, 78]. Otra manera de procesar  cermets  con 
refuerzo  (Ti, M)(C,N) es utilizando técnicas que permitan  la  formación de  las partículas 
de  refuerzo  in situ como por ejemplo  la  técnica  induced self‐sustaining  reaction  (MSR) 
[79] 









Sin embargo, algunos estudios como  los de Park  [80, 81] en  los que se han sinterizado 
cermets de solución sólida completa, sin microestructura core/rim, estos han alcanzado 
valores  superiores  de  tenacidad,  12‐13  MPa  m1/2,  pero  se  han  alcanzado  valores 











manera  que  durante  la  sinterización  se  produce  la  pérdida  de  C  o  N  dejando  una 














entre matriz  y  refuerzo mejorando  así  la  unión  entre  estas  dos  fases.  Los  carburos 
secundarios más comunes son WC, VC, NbC, Cr3C2, TaC, Mo2C…  
Todos  estos  carburos  comparten  la  característica  de  presentar  una  baja  entalpía  de 
formación  (Tabla  1.12)  [52];  esta  baja  estabilidad  permite  su  disolución  durante  la 
sinterización. 
Tabla 1.12. Entalpía de formación de los carburos secundarios utilizados en cermets [52]. 
Carburos TaC NbC VC Cr3C2 TaC  Mo2C 
Entalpía de formación (KJ/mol) ‐183,.7 ‐142,3 ‐126,4 89,7 ‐35,1  ‐17,6 
 
o WC y Mo2C: Mejoran  la mojabilidad entre  las  fases porque  forman  la solución 
sólida  (Ti,  M)(C,  N)  alrededor  de  las  partículas  de  TiCN,  dando  lugar  a  la 
estructura  core‐rim,  así  se  obtienen microestructuras  finas  con  buena  unión 
entre matriz y refuerzo. Estos se traduce en un aumento de la tenacidad, de la 
resistencia y de la dureza. Pero si el porcentaje de WC es superior 20 % o el de 









el TiCN. Al estar disueltos en  la matriz  inhiben el crecimiento del núcleo de  las 
partículas de refuerzo [93, 94].  
1.3.7 El hierro como matriz metálica en cermets.  
Las matrices  convencionalmente utilizadas en  cermets  son Ni y/o Co, hasta ahora,  los 
cermets matriz Fe no han tenido una gran  incursión en  la  industria,  los únicos cermets 
matriz  Fe  que  se  comercializan  en  la  actualidad  tienen  como  refuerzo  TiC  y, 
consecuentemente,  es  de  este  cermet  del  que  se  han  realizado  mayor  número  de 
investigaciones desde su primera aplicación en la década de 1950.  
En  un  principio  este  material  se  denominó  Ferro‐TiC®,  y  en  la  actualidad  la  marca 
comercial de estos cermets matriz Fe es FerroTitanit®. La composición de los diferentes 
grados comerciales, microestructura y propiedades están reflejados en  las Tabla 1.13 y 
Tabla 1.14  [95]. Dependiendo de  la composición de  la matriz  férrea se pueden diseñar 







TiC  Cr  Mo  Ni  Co  C  Fe 
C‐Spezial  33  3,0  3,0  ‐  ‐  0,65  Balance 
Cromoni  22  20  15,5  Balance  ‐  ‐  ‐ 
Nikro 128  30  13,5  5,0  4,0  9,0  ‐  Balance 
Nikro 143  30  ‐  6,0  15  9,0  ‐  Balance 
Titanit U  34  18  2,0  12  ‐  ‐  Balance 
Titanit S  32  19,5  2,0  ‐  ‐  0,5  Balance 








C‐ TiC + Martensita  69  1800  303 
Cromoni  TiC + Austenita  54  1300  284 
Nikro  TiC +Ni  62  1200  298 
Nikro  TiC +Ni  63  1600  284 
Titanit U  TiC + Austenita  51  1400  296 
Titanit S  TiC + Martensita  67  1300  302 
WFN  TiC + Martensita  69  1600  299 
El TiC ha sido el carburo elegido como refuerzo en cermets matriz Fe por sus propiedades 
como alta dureza, estabilidad  térmica, estabilidad química con  la matriz de Fe y  sobre 
todo por la buena mojabilidad del Fe sobre las partículas de TiC la cual se refleja en una 
buena unión entre la matriz metálica y las partículas de refuerzo.  
Aunque  el  TiCN  muestra  superioridad  en  cuanto  a  dureza,  resistencia  a  la  rotura, 
resistencia a la oxidación y superior conductividad térmica frente al TiC, este material se 
utiliza como refuerzo de cermets matriz Fe en muy pocas investigaciones [96‐98].  
La  razón  principal  por  la  que  el  TiCN  no  se  utiliza  en  cermets matriz  Fe  es  la  baja 
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El material  utilizado  por  excelencia  en  la  fabricación  de  herramientas  de  corte  es  el 
carburo  cementado o metal duro, genéricamente WC‐Co. Sin embargo, en  los últimos 
años existe un gran  interés por  la búsqueda de alternativas para  la sustitución de este 
material,  impulsado por  el  elevado  y  fluctuante  coste del Co  reflejo de  su  escasez de 
recursos  (representa  el  0,003 %  de  la  corteza  terrestre),  aunque,  sin  duda,  la mayor 
preocupación de la industria es la toxicidad del carburo cementado.  







Los materiales  tipo  cermet  reforzados  con  TiCN  se presentan  como una  alternativa  al 
convencional carburo cementado debido a su menor densidad y coste. Son competitivos 
en cuanto a propiedades mecánicas porque, aunque muestran una menor tenacidad que 
los  carburos  cementados,  presentan  superioridad  en  dureza,  resistencia  al  desgaste  y 
resistencia a la oxidación, propiedades que se reflejan en una mayor velocidad de corte, 
una mejora  en  la  superficie de  acabado, un  excelente  control de  la  viruta  y una  gran 
precisión dimensional en las piezas de trabajo [4‐7]. 
Las matrices metálicas  convencionalmente  utilizadas  en  cermets  son  Ni  y  Co,  lo  que 
supone también un problema en cuanto a coste y toxicidad, no solo por la toxicidad del 
Co,  sino  que  también  la  legislación  europea  REACH  clasifica  al  Ni  como  elemento 
potencialmente cancerígeno y prohíbe su uso en forma de partículas [8, 9].  
Por similitud en número atómico se propone al Fe como matriz metálica alternativa a las 


















Todas  estas  variaciones  en  la  composición  influirán  en  las  propiedades  finales  de  los 








1. Conocer  la  influencia de  la composición de  la matriz en cuanto a elementos de 
aleación  y  contenido  de  carbono  en  la  microestructura  y  propiedades  del 
material  final. Siendo el procesado de estos materiales mediante sinterización 
en  fase  líquida  es  importante  entender  la  influencia  de  la  composición  en  la 
temperatura de  formación de  fase  líquida así como en  la mojabilidad entre  la 
fase metálica y la fase cerámica.  
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composición  de  la matriz  atendiendo  a  los  elementos  de  aleación  y  al  contenido  de 
carbono, el cual incluye el estudio termodinámico de los diferentes sistemas elegidos y la 
medida de ángulo de contacto entre fases a alta temperatura (estudio de mojado). 
La  consolidación  de  las  piezas  se  ha  realizado,  principalmente,  a  través  de  la  vía 
pulvimetalúrgica  convencional, es decir, mezcla,  compactación uniaxial  y  sinterización. 
Sin  embargo,  con  el  objetivo  de  afinar  la microestructura  de  las  piezas,  la  etapa  de 
mezcla también se ha realizado mediante molienda mecánica y la etapa de sinterización 
utilizando la técnica Spark Plasma Sintering (SPS). 
La  caracterización microestructural  de  los materiales  ocupa  una  parte  importante  del 
trabajo, para la cual se ha utilizado la combinación de diversas técnicas. Además se han 








Para  estudiar  la  influencia de  la  composición de  la matriz  en  cermets base  Fe  se han 
utilizado tres polvos comerciales como matriz metálica: 1) Fe carbonilo como matriz de 
referencia, 2) acero inoxidable (430L) para estudiar la influencia de la presencia de Cr y 3) 







La  composición de  los  tres materiales  suministrada por el  fabricante  se muestra en  la 
Tabla 3.1. 
Tabla 3.1. Composición de los tres materiales utilizados como matriz metálica. 

















Tanto  las  características  suministradas  por  el  fabricante  como  las  medidas  en  el 























430  7,50  D90 < 16,0  7,70 
D50: 8,5 
D90: 16,2 
Acero rápido M2  8,58  D90 < 16,0  8,09  D50: 8,1 D90: 15,8 
TiC0,5N0,5  5,03  D50: 2,0‐4,0  5,12  D50: 4,6 D90: 9,3 


























encontrado  información  sobre  su  diagrama  de  equilibrio  de  fases  en  la  bibliografía. 
Utilizando  el  software  Thermocalc  se  han  calculado  los  diagramas  de  fase  de  los 
diferentes  sistemas  matriz/refuerzo  estudiados.  El  programa  Thermocalc  permite 
construir diagramas de fase de sistemas con múltiples componentes a partir de los datos 
termodinámicos  experimentales  obtenidos  en  sistemas  con  menor  número  de 
componentes mediante el método Calphad (Calculations of phase diagram) recogidos en 




cada uno de  los elementos presentes en matriz  y  refuerzo;  las  fases  formadas  se han 






medida  de  ángulo  de  contacto  a  alta  temperatura.  El  conocimiento  del  ángulo  de 












El ángulo de  contacto  (θ),  también  llamado ángulo de Young,  se define a  través de  la 
ecuación de Young (Ecuación 3.1). 
γsv- γsl = γsvcos θ  Ecuación 3.1 
Donde γsv es la tensión superficial sólido‐vapor, γsl es la tensión superficial sólido‐líquido 
y γvl es la tensión superficial líquido‐vapor. 
Para  la  medida  del  ángulo  de  contacto  a  alta  temperatura  no  existen  normas 
estandarizadas por lo que las medidas se rigen por las normas ASTM establecidas para la 
medida del  ángulo de  contacto  a baja  temperatura  [3].  La  técnica más utilizada  es  la 
técnica de la gota sésil (sessile drop) la cual consiste en medir las dimensiones del perfil 
de  una  gota  de  líquido  sobre  la  superficie  sólida  del  sustrato  utilizando  técnicas 
fotográficas o vídeo.    
En  este  trabajo  se  ha medido  el  ángulo  de  contacto  a  alta  temperatura mediante  la 
técnica  sessile drop utilizando  como muestra  la  fase metálica  y  como  sustrato  la  fase 
cerámica. Las medidas de ángulo de contacto se han llevado a cabo en el equipo modelo 








en  el  interior  del  horno  se  encuentran  dos  guías  de  alúmina  las  cuales  soportan  el 
portamuestras;  sobre  éste  se  apoya  el  sustrato  y  encima  se  encuentra  la muestra.  La 
medida de la temperatura se realiza mediante dos termopares, uno de ellos situado en el 
interior del portamuestras y el segundo al lado de la resistencia del horno. 





puede  representar  la evolución del  ángulo de  contacto en  función del  tiempo  y de  la 
temperatura del ensayo. 
En la Tabla 3.4 se muestran los diferentes experimentos de ángulo de contacto que han 





















MUESTRA  SUSTRATO  MUESTRA  SUSTRATO  MUESTRA  SUSTRATO 
Fe  Ti (C0,5N0,5)  M2  Ti (C0,5N0,5)  M2  TiC 
430: Fe+16 %Cr  Ti (C0,5N0,5)  M2+0,5%C  Ti (C0,5N0,5)  M2  TiN 
Fe+6,2 %WC  Ti (C0,5N0,5)  M2+1,0%C  Ti (C0,5N0,5)     
Fe+4,8 %Mo  Ti (C0,5N0,5)         









































se  ha  realizado  un  estudio  de  la  etapa  de mezcla mediante molienda mecánica  del 
sistema  M2/TiCN  (50  %Vol.).  Con  esta  técnica  se  pretende  conseguir  una  
microestructura más homogénea. 
En el proceso de molienda mecánica existen multitud de variables como son el tipo de 
molino,  la  velocidad  de molienda,  el  tiempo  de molienda,  la  relación  bolas‐polvo,  la 
temperatura, el tiempo y el agente controlador del proceso (PCA). En este trabajo se han 




que  permiten  realizar  la molienda  en  atmósfera  de  Ar.  Como medio moledor  se  han 
utilizado bolas de acero inoxidable de 6 mm de diámetro en una relación bolas:polvo de 
1:10 (en peso). En todos  los casos el  llenado de  la vasija (compuesto por bolas, polvo y 
PCA)  no  superará  el  50%  del  volumen  interior  de  la  misma.  Agente  controlador  el 
proceso (PCA). 
El objetivo del PCA es conseguir el balance entre  los procesos de  soldadura y  fractura 
para  conseguir  un  desarrollo  adecuado  del  proceso.  Los  PCA  son  generalmente 
compuestos orgánicos y se utilizan en  forma de polvo o  líquido, siendo absorbidos por 
las  superficies  de  las  partículas,  evitando  la  tensión  superficial  y  la  formación  de 
aglomerados [6]. 
La mayoría de estos componentes se descomponen durante la molienda, interactuando 













La  velocidad de molienda  junto  con  el  tiempo  son  los parámetros más  importantes  a 




el  afinamiento  de  partículas,  la  dispersión  de  las  mismas,  el  incremento  de  la 
contaminación  dentro  de  la  vasija,  el  incremento  de  temperatura  o  el desgaste de  la 
vasija de molienda [7]. 
El rango de velocidad elegido para el tratamiento de  los cermets es muy amplio, desde 
las 100rpm hasta  las 600rpm dependiendo de cuales sean  los resultados deseados y  la 
problemática particular del material. En este caso  la matriz metálica M2 es muy dura y 
no se busca endurecerla puesto que empeoraría  la compactación, por eso este tipo de 






































Antes  de  la  compactación  se  adiciona  un  2%  en  peso  de  cera Microwax  (fabricante: 
Hoechst) como  lubricante a  los polvos que han sido mezclados de  forma convencional 













de  fase  líquida.  La  temperatura  de  sinterización  se  elige  en  base  a  los  resultados 
encontrados en el estudio térmico realizado a los diferentes sistemas matriz/refuerzo. La 
temperatura  de  sinterización  en  materiales  matriz  Fe  y  en  materiales  matriz  acero 
inoxidable  ha  sido  1450°C,  mientras  que  en  materiales  matriz  acero  rápido  ha  sido 
1400°C.  En  todos  los  casos  el  tiempo  de  sinterización  se  fija  en  60  minutos.  La 









(La  sinterización  mediante  SPS  fue  realizada  en  el  Departamento  de  Materiales  y 
Metalurgia, MTM, de la Universidad Católica de Leuven, KUL) 
La técnica Spark Plasma Sintering (SPS) se engloba dentro de las llamadas técnicas FAST 
(Field Assisted  Sintering Techniques),  las  cuales  se  caracterizan por presentar  tiempos 
cortos  de  sinterización.  Se  ha  elegido  la  consolidación  de  los  polvos  mediante  esta 






La  particularidad  de  esta  técnica  radica  en  que  los  pulsos  de  corriente  provocan  el 
calentamiento  de  las  partículas mediante  el  efecto  Joule.  El  efecto  Joule  se  produce 
cuando  en  un  material  conductor  por  el  que  circula  corriente  eléctrica  parte  de  la 
energía cinética de los electrones se transforma en calor, elevando así la temperatura del 
material. Este efecto se rige por la Ley de Joule la cual relaciona el calor generado por la 
corriente  eléctrica  con  el  cuadrado  de  la  intensidad  de  corriente,  el  tiempo  y  la 
resistencia que opone el material al paso de corriente, Ecuación 3.2. 
                                                ܳ ൌ ܫଶ ൈ ܴ ൈ ݐ  Ecuación 3.2 
Es  decir,  dependiendo  de  las  propiedades  eléctricas  del  polvo,  la  corriente  aplicada 
genera  calor  dentro  de  la  matriz,  a  diferencia  de  otras  técnicas  similares  como 
Compactación  en  caliente  (Hot  Press, HP)  o  Compactación  Isostática  en  caliente  (Hot 
Isostatic  Pressing,  HIP),  en  las  cuales  el  calor  se  aporta  por  elementos  calefactores 
externos.  Esta manera directa de  calentamiento  sobre el polvo permite  alcanzar  altas 






Todavía  no  están  claros  los  fenómenos  físicos  provocados  por  la  aplicación  de  la 
corriente  continua pulsada.  En  1999  Tokita  [9] propuso  la  formación de plasma  en  la 






donde  X=  0;  0,25;  0,5;  1,0.  Los  polvos  previamente  mezclados  mediante  mezcla 
convencional  son  introducidos  en  una matriz  de  grafito  de  30 mm  de  diámetro  con 

















































Las  probetas  templadas  se  someten  a  dos  revenidos  consecutivos  en  un  horno  tipo 
mufla. Se han elegido 530 °C, 560 °C y 590 °C como temperaturas de revenido en base a 






















Malvern  Instrument.  La  medida  fue  realizada  en  húmedo  gracias  a  la  unidad  de 
dispersión Hydro2000, siendo agua el medio dispersante.  
Este equipo mide el tamaño de partícula mediante el método de difracción láser, que se 
basa en  la  teoría de difracción postulada por  Joseph  van  Fraunhofer  según  la  cual  las 
partículas dispersan  la  luz en todas  las direcciones con un patrón de  intensidad que es 
dependiente del tamaño de la partícula. 
Como no  todas  las partículas  tienen  forma esférica  se utiliza el  concepto de diámetro 
equivalente, es decir, el diámetro  con el que una partícula esférica dispersaría el haz,  
(Figura 3.12). Después, gracias al software proporcionado por el equipo,  los valores de 
los  ángulos de dispersión de  todas  las partículas  se  transforman  en  la proporción del 
























La  medida  de  densidad  de  los  polvos  se  realiza  mediante  un  Picnómetro  de  Helio 
Accupyc.  La medida  de  la  densidad mediante  picnometría  se  basa  en  el  principio  de 
desplazamiento de Arquímedes  y  en  la  ley de Boyle para determinar  el  volumen  y  la 
densidad del material [16].   
3.5.4 Microscopía electrónica de barrido (SEM). 
La microscopía  electrónica  de  barrido  (SEM,  Scanning  Electron Microscopy)  se  realiza 














20°  y 120°,  con un paso de 0,04°. Para  la  identificación de  los picos de difracción  los 
difractogramas  obtenidos  se  comparan  con  patrones  disponibles  en  la  base  de  datos 
PCPDFWIN.  
El  objetivo  principal  de  la  caracterización  mediante  difracción  de  rayos  X  es  la 
identificación  de  las  fases  cristalinas  presentes,  pero  además  esta  técnica  permite 








                               ݊ߣ ൌ 2݀ݏ݁݊ߠ  Ecuación 3.3 
Donde n es el orden de difracción, λ es  la  longitud de onda radiación, d es  la distancia 
interplanar  y  θ  es  el  ángulo  de  difracción.  A  partir  de  la  distancia  interplanar,  d,  es 
posible el cálculo del parámetro de red, a, de  la estructura cristalina estudiada. Si ésta 
presenta una estructura cúbica el cálculo se puede hacer mediante la Ecuación 3.4. 
																 ݀௛௞௟ ൌ ܽ√݄ଶ݇ଶ݈ଶ 
 
Ecuación 3.4 
Sin  embargo,  el  parámetro  de  red  a  ha  sido  calculado  por  el método  propuesto  por 
Cohen [17] debido a que la extrapolación de los datos mediante este método elimina los 
errores  sistemáticos  propios  de  la  extrapolación  y  minimiza  los  errores  arbitrarios 
producidos por la colocación de la muestra durante la medida.  
Las  funciones de extrapolación para un  sistema  cúbico  se describen en Ecuación 3.5 y 
Ecuación 3.6. 
෍ߙݏ݁݊ଶ ߠ ൌ ܥ෍ߙଶ ൅ ܣ෍ߙߜ  Ecuación 3.5 
෍ߜݏ݁݊ଶ ߠ ൌ ܥ෍ߙߜ ൅ ܣ෍ߜଶ 
 
Ecuación 3.6 
Donde:  ܥ ൌ ఒమସ௔మ ;  ܣ ൌ
஽






ߚ ൌ ݇ ൈ ߣఈଵܮ ൈ cos ߠ  Ecuación 3.7 
Donde k es el factor de forma de valor 0,9 [18]; β el valor de la anchura a media altura de 
la muestra y L es el tamaño de dominio cristalino.  
El  cálculo  de  βmuestra  se  realiza  restando  al  valor  de  la  anchura  a  media  altura 








El análisis  térmico se  realiza para  identificar  las  transformaciones ocurridas al elevar  la 
temperatura  en  los  sistemas  Fe/TiCN;  acero  inoxidable  (430)/TiCN  y  acero  rápido 
(M2)/TiCN con diferentes porcentajes de C. Además el conocimiento del análisis térmico 
es  una  herramienta  para    verificar  la  información  extraída  en  los  diagramas  de  fase 
calculados mediante Thermocalc.  
La  técnica  utilizada  es  el  Análisis  Térmico  Diferencial  (DTA,  Differential  Thermal 
Analysis), en esta técnica se somete a  la muestra a un aumento de  la temperatura y se 
registran  los  cambios de energía producidos  con  respecto a un material de  referencia 
inerte.  El  equipo  utilizado  es  SETSYS  evolution  de  la  empresa  Bonsai  Advanced 























La  medida  de  densidad  de  las  piezas  consolidadas  utilizada  también  para  medir  la 
densidad de los polvos, se realiza mediante Picnómetro de Helio Accupyc. La medida de 
la  densidad  mediante  picnometría  se  basa  en  el  principio  de  desplazamiento  de 
Arquímedes y en  la  ley de Boyle para determinar el volumen y  la densidad del material 
[16],  por  lo  tanto  el  valor  de  la  densidad  sólo  tiene  en  cuenta  la  porosidad  cerrada 
presente en el material.   
La densidad  relativa de  las piezas  se obtiene,  como  se muestra en  la Ecuación 3.9,  al 
dividir  el  valor  de  densidad  experimental  (ρexperimental)  obtenido  en  la  medida  por 
picnometría entre el valor de densidad teórica (ρ  teórica) calculado a partir de  la regla de 
las mezclas. 














0  6,49  6,41  6,61 
0,25  6,46  6,38  6,58 
0,5  6,44  6,36  6,55 
0,75  6,41  6,33  6,53 





microestructuras  de  piezas  sinterizadas  con  mayor  definición  se  ha  utilizado  el 
microscopio electrónico de barrido de emisión de campo Nova NanoSEM 230 (FEG‐SEM), 
en este caso el analizador EDS fue EDAX SUTW Zafiro Si (Li) con resolución de 132 eV. 







Para  la  caracterización  de  piezas mediante  Difracción  de  rayos  X  se  utiliza  el mismo 
equipo que en la caracterización de polvos, (apartado 3.5.5). 
3.6.4 Espectroscopía mecánica. 
(Los  ensayos  de  Espectroscopía  Mecánica  fueron  realizados  en  la  Escuela  Politécnica 
Federal de Lausanne, EPFL) 
Gracias a  la técnica de Espectroscopía Mecánica (ME, Mechanical Spectroscopy) se han 
estudiado  los  cambios  en  la  fricción  interna  del  cermet  M2/TiCN  con  diferentes 
porcentajes de carbono durante el calentamiento. La  fricción  interna se asocia en este 
caso,  con  la  transformación  de  fase,  α→γ,  en  la matriz  de  acero.  Esta  técnica  es  un 



























Hooke, el equilibrio no  se alcanza  instantáneamente. Esto ocurre  cuando  la aplicación 
del esfuerzo provoca un cambio en el interior del material y las variables internas tardan 
un tiempo t en reordenarse y alcanzar su posición de equilibrio, tiempo de relajación.  
La  relajación anaelástica  también conocida como mechanical  loss o  fricción  interna, es 
una cantidad adimensional y se simboliza como Q‐1, tan ϕ, ϕ ó  IF. Corresponde con el 
reordenamiento de  las  variables  internas.  Físicamente está dado por el movimiento o 
reordenamiento de defectos, corrientes térmicas o de momentos magnéticos.  
Tras  el  ensayo  de  Espectroscopía  Mecánica  se  obtiene  un  espectro  en  el  que  está 
representada la evolución de IF con la temperatura del ensayo. Cada pico en el espectro 
corresponderá con un mecanismo de relajación, ya que una de las características de IF es 
que  está  relacionada  directamente  con  el  número  y  el  tipo  de  unidades  móviles 
microestructurales  en  el  interior  del material  y  con  el  tipo  específico  de movimiento 
generado,  es  decir,  si  varios  mecanismos  de  relajación  son  activados  el  espectro 
presentará  varios  picos  donde  cada  uno  de  ellos  muestra  una  información 
microestructural. 
El equipo que se ha utilizado ha sido el Péndulo  Invertido de Torsión, el cual es el más 
comúnmente  utilizado  en  Espectroscopía Mecánica  de  baja  frecuencia  debido  a  que 
puede medir fricción interna (IF) en un amplio rango de temperaturas (300‐1800K). 
En la Figura 3.14 se puede observar un esquema del equipo y de su funcionamiento. La 












(La  caracterización mediante Espectroscopía Mössbauer  fue  realizada en  la Escuela de 
Ingeniería de Telecomunicación y Aeronaútica de Castelldefels, EETAC, de la Universidad 
Politécnica de Cataluña, UPC) 
La  Espectroscopía  Mössbauer  (MS,  Mössbauer  Spectroscopoy)  es  una  técnica  de 
absorción  nuclear  resonante.  Esta  técnica  de  caracterización  se  basa  en  el  efecto 
Mössbauer  [20]  el  cual  se  produce  cuando  un  núcleo  radiactivo  pasa  de  un  estado 
excitado a su estado fundamental emitiendo un fotón, γ, y un núcleo próximo absorbe el 
fotón  y  pasa  del  estado  fundamental  a  un  estado  excitado.  El  segundo  núcleo  se 
mantiene un tiempo determinado en el estado excitado para después regresar al estado 







En  la medida de MS debe haber un  “padre  radioactivo” de  la muestra que  se quiere 









Esta  técnica  se  aplica  en  aceros  para  identificación  y  cuantificación  de  fases.  En  la 
literatura  se  han  encontrado  algunos  ejemplos  en  los  que  se  utiliza  para  estudiar  la 
austenita retenida,  la maduración de  la martensita o para cuantificar  la cementita  [21‐
25].  
La espectroscopía Mössbauer se utiliza para estudiar  las  interacciones de tipo eléctrico 
y/o magnético entre el núcleo y  su entorno  las cuales  se  conocen  como  interacciones 
hiperfinas.  La  Espectroscopia  Mössbauer  permite  cuantificar  estas  interacciones 






Figura  3.16.  Este  espectro  corresponde  con  tres  sextetes  con  valores  de  campo 






Se  ha  utilizado  esta  técnica  con  el  fin  de  identificar  y  cuantificar  las  fases  del  acero 
presentes  en  el  cermet  M2/TiCN  con  diferentes  porcentajes  de  C  como  técnica 
complementaria a la difracción de rayos X. 










este  trabajo  se  utiliza  para  el  estudio  de  los  carburos  de  los  elementos  de  aleación  
procedentes de  la matriz de acero  rápido  formados durante  la  sinterización. El equipo 
utilizado para el análisis ha sido TEM, Jeol Jem 2000FX. 
Para la preparación de las muestras ha sido necesaria la disolución de la matriz férrea de 
la  pieza  sinterizada.  Para  ello  se  introduce  la  pieza  sinterizada  en  una  disolución  de 
HCl:HNO3 en proporción 3:1 a temperatura ambiente y con agitación constante durante 









monitorización de  la producción utilizando  como método de  ensayo no destructivo  la 
medida de propiedades magnéticas.   
En  materiales  con  base  acero  se  puede  realizar  el  control  de  la  microestructura,  e 
indirectamente, de  sus propiedades mecánicas, a  través de  la medida de propiedades 
magnéticas de una manera rápida, barata e inocua. 
El  conocimiento  de  las  propiedades  magnéticas  de  este  cermet  matriz  acero  cobra 
especial  importancia  debido  a  que,  como  se  ha  explicado  en  la  introducción  de  este 
trabajo,  la medida de  las propiedades magnéticas  también  se utiliza  como  ensayo no 
destructivo en la industria del metal duro. 
La  caracterización  magnética  del  cermet  acero  rápido,  M2/TiCN  con  diferentes 





distinguir  entre  la  transformación  magnética  y  la  transformación  de  fase  los  picos 
obtenidos  en  las  curvas  de  DTA  del  cermet M2/TiCN  con  diferentes  porcentajes  de 
carbono.  
La  medida  de  la  temperatura  de  Curie  se  ha  realizado  en  un  analizador 
termogravimétrico  de  la  marca  Perkin‐Elmer  TGA7  equipado  con  un  pequeño  imán 
permanente utilizado para realizar la termomagnetometría [29, 30]. La medida se realiza 
hasta 900 °C con una velocidad de calentamiento de 10 °C/min.  
Durante todo el ensayo el  imán está situado  lo más cerca posible de  la muestra y en  la 
misma posición para que así el campo magnético que afecta a la muestra sea siempre el 
mismo. La medida de la temperatura de Curie se realiza gracias a que al inicio del ensayo 
la muestra  es  ferromagnética,  al  alcanzar  la  temperatura  de  Curie  se  transforma  en 





La  medida  del  magnetismo  se  realizó  en  un  magnetómetro  MPMS‐XL  (Magnetic 





magnetización y desmagnetización de  la muestra  se obtuvieron  los ciclos de histéresis 
tanto cermet acero rápido M2/TiCN con diferentes porcentajes de C, 0; 0,5 y 1,0 %C. 
3.6.8 Medida de dureza 
La  medida  de  dureza  Vickers  se  realiza  en  durómetro  de  la  marca  Wilson Wolpert 
modelo 930. El indentador utilizado es un diamante de forma piramidal de ángulo entre 







El  estudio  de  la  tenacidad  a  fractura  en  cermets  presenta  cierta  dificultad.  Estos  son 






En  este  trabajo  no  ha  sido  posible  la  evaluación  de  la  tenacidad  de  los  materiales 






tres  puntos  para  cuya  realización  se  ha  utilizado  una máquina  universal  de  ensayos 
Instron  8010  con  una  célula  de  carga  de  1  kN.  El  control  del  ensayo  se  llevó  a  cabo 
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ܣ ൌ 1,989 െ 0,356ௐ௅ ;  ܤ ൌ 1,217 െ 0,315
ௐ
௅ ;  ܥ ൌ 3,212 െ 0,705
ௐ
௅ ; 




















Los materiales objeto de  estudio  en  este  trabajo  están orientados  a  la  fabricación de 
herramientas,  por  lo  tanto  deben  poseer  ciertas  características  que  comporta  su 
utilización. Al alcanzar altas temperaturas durante las operaciones de corte deben tener 






Sin embargo  la  literatura relativa a estudios de resistencia a  la oxidación de materiales 
tipo cermet o metal duro con matriz Fe es escasa. Wittmann [39] comparó la resistencia 
a la oxidación de un metal duro matriz Co con metal duro matriz aleación de Fe; y Gómez 




tanto  en  estado  sinterizado  como  tras  ser  sometido  a  tratamiento  térmico. Han  sido 
realizados dos tipos de experimentos para  la medida de  la resistencia a  la oxidación de 
los materiales, experimentos en horno y mediante análisis termogravimétrico. 
3.7.1 Horno. 
Los  ensayos  de  oxidación  se  realizan  en  un  horno  tipo mufla  con  atmósfera  de  aire 
estático. Las temperaturas a las cuales se realizan los experimentos han sido elegidas en 







este  caso  se  somete  a  la muestra  a un  aumento de  la  temperatura  y  se  registran  los 
cambios de peso producidos con respecto a un material de referencia inerte. 
Este  ensayo  de  oxidación  realizado  mediante  la  técnica  termogravimetría  ha  sido 
realizado en el mismo equipo que el Análisis Térmico Diferencial, SETSYS evolution de la 
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En este primer capítulo de  resultados se muestra  la  influencia de  la composición de  la 




















Los  diagramas  de  fase  de  los  cermets  M2/TiCN  y  430/TiCN  serán  estudiados  en 
profundidad  en  el  Capítulo  5  y  en  el  Anexo  II  de  este  trabajo,  respectivamente.  No 
obstante,  de  los  diagramas  correspondientes  a  los  tres  sistemas  en  la  Figura  4.1  se 
pueden  extraer  algunas  observaciones:  (1)  El  programa  predice  la  presencia  de  TiCN 
como una fase estable en todas las regiones del diagrama y no predice ninguna reacción 
entre matriz  y  refuerzo.  (2)  Se  observa  que  el  contenido  de  carbono  tiene  una  gran 
influencia en la temperatura de liquidus y en la de solidus. Al aumentar el contenido de 
carbono disminuyen  las dos temperaturas en  los tres sistemas. Además, el  intervalo de 
temperatura entre ambas aumenta notablemente al aumentar el contenido de C. Este 





























Otro de  los  aspectos  importantes  en  la  sinterización  en  fase  líquida  es  la mojabilidad 




En  este  apartado  se muestran  los  resultados más  relevantes  de  estos  ensayos,  que 
incluyen  la medida  de  ángulo  de  contacto  utilizando muestras metálicas  de  diversas 




indicado  que  la mojabilidad  entre  la matriz metálica  y  las  partículas  de  TiCN  puede 
mejorar  con  la  adición  al metal  de  elementos  de  aleación  como Mo  [2‐5]  o  Cr  [6];  o 
carburos como Mo2C, WC, TaC, VC o NbC  [2, 7‐9]. Esta mejora de  la mojabilidad entre 
fases  se  refleja  en  un  aumento  de  la  densidad  de  los  cermets  y  una mejora  en  sus 




En este trabajo se ha determinado  la  influencia de  los elementos de aleación presentes 
en el acero inoxidable 430 (Fe‐Cr) y en el acero rápido M2 (Fe‐WMoCr) en la mojabilidad 




En  la Figura 4.2 se muestra  la sección transversal de  la gota de Fe sobre el sustrato de 
TiCN tras el ensayo de medida de ángulo de contacto y el detalle de la intercara formada 




















(% at.) Fe Ti N C
Muestra 88,2 1,1 4,6 6,1
Intercara 2,4 72,3 22,9 2,4
Sustrato 0,6 55,7 21,6 22,3
Como ya se ha explicado en el capítulo de introducción, el TiCN es una solución sólida de 
TiC y TiN, que presenta una estructura tipo NaCl en la cual los átomos de Ti se sitúan en 
las posiciones FCC, y  los átomos de C y N  se  sitúan de  forma arbitraria en  los huecos 





















reduce  de  100°  (1560  °C)  en  el  sistema  Fe/TiCN  a  52°  (1524  °C)  en  el  sistema  Fe‐
16Cr/TiCN.  La  imagen  final de  la  gota de  acero  inoxidable  sobre TiCN  formada  tras el 
















4.3  no  se  aprecia  la  formación  de  ningún  compuesto  en  la  intercara,  por  lo  que,  la 








de  4,8Mo,  4,8Mo2C  y  6,2W  por  separado  en  la mojabilidad  del  Fe  sobre  TiCN.  Estos 
ensayos han sido elegidos porque según  lo encontrado en  la bibliografía el Mo, Mo2C y 
WC  son  los  responsables  de  la  disminución  del  ángulo  de  contacto  entre  la  matriz 
metálica y el refuerzo TiCN. 
En la Figura 4.5 se muestra la imagen final de la gota de Fe‐4,8Mo sobre el sustrato TiCN 



















(% at.) Fe Mo Ti N C
Intercara ‐ 0,05 53,4 37,6 7,2





La  intercara  presenta  zonas  de  diferente  contraste.  Atendiendo  al  análisis  de  la 
composición,  la  zona  clara  corresponde  a  la muestra  de  Fe  enriquecida  en Mo2C.  La 
presencia de Mo en el análisis de la zona oscura de la intercara indica la formación de la 










(% at.) Fe Mo Ti N C
 Zona oscura  3,1  0,3  40,1  43,7  12,8 
Zona clara 74,9 2,5 4,8 3,1 14,7
En la Figura 4.7 se muestra la imagen final de la gota de Fe‐6,2WC sobre el sustrato TiCN 








Tabla  4.4.  La  presencia  de  un  cierto  porcentaje  de  W  confirma  que  ambas  zonas 













(% at.) Fe W Ti N C
Zona clara  1,9  0,3  67,1  27,2  3,5 
Zona oscura  1,2  0,3  50,2  35,9  12,1 
En la Figura 4.8 se muestra la evolución del ángulo de contacto de Fe‐Mo, Fe‐Mo2C y Fe‐





Tras el estudio de  la  influencia en el ángulo de contacto de  los elementos de aleación 
presentes en el acero rápido sobre el TiCN, a continuación se muestra  la gota formada 










de  TiCN  y  la  intercara  entre  muestra  y  sustrato  son  carburos  de  los  elementos  de 
aleación propios del acero rápido. El análisis composicional de  la superficie del sustrato 





(% at.) Fe W Mo Cr V Ti N C














Mediante  la  medida  de  ángulo  de  contacto  se  podido  observar  la  influencia  del 
porcentaje  de  carbono  añadido  a  la  matriz  sobre  la  mojabilidad  de  la  fase  líquida 










entre  (M2  +  0,5  %C)  y  TiCN  no muestra  los  carburos  de  los  elementos  de  aleación 


























La  diferente  composición  de  la  matriz  metálica  se  refleja  en  un  diferente 
comportamiento de la fase líquida sobre el sustrato de TiCN durante el procesado de los 
cermets la cual tiene consecuencias en su microestructura y propiedades finales. 














TiCN  se encuentran aglomeradas y muestran una pobre unión  con  la matriz, mientras 
que  en  las  microestructuras  correspondientes  con  los  cermets  de  matriz  acero  se 
observa  una mejor  dispersión  de  las  partículas  de  refuerzo  y  una mejor  unión  entre 
fases.  
En las Figura 4.14, Figura 4.15 y Figura 4.16 se muestran los valores de densidad relativa 

























Otro  de  los  aspectos  que  es  importante  conocer  en  cermets  es  la  composición  del 
refuerzo Ti(C, N)  tras  la  sinterización. Como ya ha  sido  comentado,  la  composición de 













relativa  alcanzada  tras  la  sinterización  del  sustrato  de  TiC  es  94  %;  inferior  a  la  del 
sustrato sinterizado de TiN, 98,4 %. Una mayor porosidad puede tener consecuencias en 
la medida de  ángulo  de  contacto porque  la muestra puede  infiltrase  en  el  sustrato  y 
falsear el análisis.   
Obviando la mayor porosidad del sustrato de TiC se observa que, aunque es posible que 
el  acero  se  haya  infiltrado,  la  reactividad  con  el  TiC  es mayor  que  con  el  TiN,  cuya 
intercara es limpia y no muestra reactividad entre las fases.  
A  la  vista  de  estos  resultados  se  puede  concluir  que  los  posibles  cambios  en  la 
composición  del  Ti(C, N)  durante  la  sinterización  conllevarán  la  disolución  de  C  en  la 
matriz metálica.  
Para conocer  los cambios que se producen en  la composición del TiCN de  las partículas 
de refuerzo tras la sinterización de los cermets se ha comparado el parámetro de red (a) 
de estas partículas en el cermet sinterizado con el parámetro de red de las partículas de 




La  disminución  en  el  parámetro  de  red  con  respecto  al  inicial  corresponde  con  un 
aumento del número de  vacantes  en  la  estructura debido  a  la disolución de C de  las 
partículas de refuerzo hacia la matriz metálica. 
En la Figura 4.18 se muestra el valor del parámetro de red del polvo de partida de TiCN y  



































 El  aumento  del  contenido  de  carbono  no  solo  disminuye  la  temperatura  de 
solidus y  liquidus de  la fase matriz, sino que, además, aumenta el  intervalo de 
temperatura  entre  ambas. Este hecho  favorece  la  sinterabilidad del  cermet  y 
aumenta la densidad y la dureza del cermet.  
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En este apartado se presentan  los resultados del estudio de  la  influencia del contenido 












Aunque  en  las microestructuras  de  la  Figura  5.1  se  observan  algunas  diferencias  en 



















con diferente porcentaje de C debido a  las  limitaciones que presenta  su aplicación en 
este complejo sistema multicomponente, y que se resumen en:  
1. La primera  limitación  se encuentra en  la  identificación de  los  carburos de  los 
elementos  de  aleación.  Los  picos  correspondientes  a  estos  carburos  se  han 
denominado de manera genérica ya que no ha sido posible contrastar con  los 
patrones  encontrados  en  la  base  de  datos  utilizada  (PDFWIN  2002).  Esto  es 
debido  principalmente  a  dos  razones:  1)  los  carburos  se  encuentran  en  una 
pequeña  fracción  de  volumen  y  2)  presentan  una  compleja  estequiometría  y 
composición. 
2. La  segunda  limitación  del  análisis  se  encuentra  en  la  distinción  entre  la  fase 
ferrita  y  la  fase martensita  en  la matriz  de  acero  rápido,  debido  a  que  los 
patrones difracción encontrados en la base de datos utilizada (PDPCFWIN 2002) 




Debido a  las  limitaciones encontradas en el análisis microestructural de estos  cermets 
mediante SEM y DRX se ha recurrido al estudio de cada una de  las fases, fase matriz y 
fase  dura  (partículas  de  refuerzo,  TiCN  y  carburos  de  los  elementos  de  aleación) 
presentes en el cermet utilizando técnicas alternativas. 
5.1.1 Fase matriz. 
Como  se  ha  visto  en  el  análisis  de  los  difractogramas,  una  de  las  limitaciones  que 
presenta  la  utilización  de  la  técnica  DRX  para  la  caracterización  de materiales  es  la 
distinción de fases cuyo patrón de difracción es similar. Esta limitación es un problema a 




a  temperatura ambiente  [1] el cual corresponde a  tres  sextetes con valores de campo 






10  mm/s.  En  esta  serie  se  observa  el  crecimiento  del  pico  central  al  aumentar  el 
contenido de C. Este pico central corresponde con un singlete, característico de  la fase 
austenita (Fe‐γ).  
A  partir  del  área  de  cada  sub‐espectro  (pico)  se  puede  calcular  el  porcentaje  de  fase 









%.  Mientras  que  el  sub‐espectro  correspondiente  a  la  fase  ferromagnética  está 














sus  parámetros Mössbauer  son muy  similares  cuando  hay  otros  elementos  presentes 
que se pueden introducir en la red de manera intersticial o sustitucional.  
Aunque  no  es  posible  cuantificar  con  exactitud  el  contenido  de  ferrita  y martensita 
presente en las muestras se puede realizar una estimación si se conoce el contenido de 
carbono presente en la austenita.  
Teniendo en cuenta el contenido  total de carbono en  la matriz acero  (despreciando el 
carbono  presente  en  los  carburos  de  los  elementos  de  aleación)  y  el  contenido  de 


















En  la  Tabla  5.1  se muestra  los  resultados  del  contenido  de  carbono  en  la  austenita 
calculados  a partir del  área del  sub‐espectro,  así  como  el  contenido  total de  carbono 





  (M2+0%C)/TiCN  (M2+0,5%C)/TiCN  (M2+1,0%C)/TiCN 
C total (%at. )  4,06  6,34  8,53 
C (%at. ) Austenita  0,08  1,8  3,1 
Cmáx (%at. )  Martensita  3,98  4,5  5,4 
Martensita (%at. Máx.)  56  63  75 
En  la Tabla 5.2  se  resumen  los  resultados obtenidos en  los ensayos de Espectroscopía 
Mössbauer. Se muestra el porcentaje exacto de fase austenita presente en cada uno de 
los cermets y el valor máximo de martensita y mínimo de ferrita que pueden presentar. 
Tras  la  realización de  los  análisis mediante  Espectroscopía Mössbauer  de  Transmisión 
(TMS) del cermet (M2+x %C)/TiCN con X = 0; 0,5 y 1,0, se puede concluir que al aumentar 
el  contenido  de  C  en  el  cermet  aumenta  el  porcentaje  de  martensita,  y  el  mayor 
porcentaje de austenita se encuentra en el cermet con 0,5 %C.  
Tabla 5.2. Resumen de los datos obtenidos tras el análisis mediante Espectroscopía Mössbauer.  
(M2 + X%C)/TiCN X = 0 X = 0,5 X = 1,0 
Martensita (% at.) 56 63 75 
Ferrita (% at.)  42,2 7,8 1,2 
























alrededor del núcleo  (core) de  la partícula, que recuerda a  la típica estructura core/rim 
encontrada en cermets convencionales [6].  







El  núcleo  de  la  partícula  de  TiCN muestra  únicamente  Ti,  C  y N. Mientras  que  en  el 
análisis  del  anillo  además  se  encuentran  W  y  Mo,  elementos  responsables  de  su 






Hay  que  destacar  que  aunque  este  análisis  semi‐cuantitativo  no muestra  ningún  otro 
elemento  en  la  composición  del  núcleo  de  TiCN,  el  programa  Thermocalc  predice  la 
presencia de un pequeño porcentaje de V. Si bien este programa no predice la formación 
de la solución sólida (Ti, M)(C, N). 























TiCN  y  presentan  dos  tonalidades  diferenciadas  que  corresponderán  a  dos  tipos  de 
carburos diferentes.  
En  la Tabla 5.4, Tabla 5.5 y Tabla 5.6 se muestra el resultado del análisis composicional 




C (%at.)  W (%at.) Mo (%at.) Ti (%at.) V (%at.) Cr (%at.) Fe (%at.) 




C (%at.)  W (%at.) Mo (%at.) Ti (%at.) V (%at.) Cr (%at.) Fe (%at.) 
48,5  12,3 17,1 3,4 5,8 6,8 6,0 




C (%at.)  W (%at.) Mo (%at.) Ti (%at.) V (%at.) Cr (%at.) Fe (%at.) 
49,8  12,1 16,3 2,9 4,8 5,2 9,9 
37,4  10,3 12,0 6,5 1,8 2,6 29,4 
Capítulo 5. Influencia del contenido de C en el cermet M2/TiCN  
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observa  que  el  W  se  encuentra  en  los  carburos  redondeados  y  menos  brillantes  y 






polvos  tras  la  disolución  de  la matriz.  Al  igual  que  en  el  análisis  de  DRX  de  la  pieza 
sinterizada  (Figura  5.2)  se  aprecian  los  picos  correspondientes  a  los  carburos  de  los 
elementos  de  aleación.  Y  los  picos  correspondientes  con  el  refuerzo  de  TiCN.  La 
peculiaridad  de  este  análisis  radica  en que  es  posible  apreciar  un  desdoblamiento de 
estos picos que coincide con el patrón de difracción 00‐020‐1309 encontrado en la base 
de datos PDPCFWIN 2002 correspondiente con (Ti, W) C, es decir, el desdoblamiento de 








Debido  a  la  limitación de  la  técnica DRX para  la  caracterización de  los  carburos  en  el 
cermet  (M2+0,5  %C)/TiCN,  la  morfología  y  composición  de  estos  carburos  han  sido 
caracterizados mediante microscopía electrónica de barrido de emisión de campo (FEG‐
SEM)  y mediante microscopía  electrónica  de  transmisión  (TEM).  Además  gracias  a  la 














En  la  Figura  5.12Figura  5.12.    se  observa  la  imagen  obtenida mediante microscopía 























































dureza  es  debido  a  la  presencia  de  estos  dos  tipos  de  carburos.  En  la  Tabla  5.7  se 
resumen  los diferentes  tipos de carburos encontrados en aceros  rápidos y  su valor de 
dureza [8]. 
Tabla 5.7. Resumen del valor de dureza de los diferentes tipos de carburos en aceros rápidos [8]. 
CARBURO  MC  M2C  M6C  M7C3 M23C6 M3C 

















transformaciones que ocurren al aumentar  la  temperatura. Para ello  se ha utilizado el 
análisis térmico diferencial (DTA) y los resultados se analizan e interpretan con ayuda de 





















Este  pico  endotérmico  podría  estar  asociado  con  la  transformación magnética  de  la 
matriz de acero. Para comprobarlo se  realiza un ensayo de  termomagnetometría a  los 
tres materiales compuestos.  
Gracias a este ensayo se determina la temperatura de cambio de magnetismo, también 
llamada  temperatura  de  Curie,  que  indica  la  temperatura  a  la  cual  el  material 
ferromagnético se transforma en paramagnético. 
Los  resultados  de  la  termomagnetometría  se muestran  en  la  Figura  5.16.  Durante  el 
ensayo se registra la evolución del peso de la muestra con respecto a la temperatura. En 
todo momento  un  imán  está  situado muy  próximo  a  la muestra  ferromagnética  de 
manera que, en el momento en el que se alcanza la temperatura de Curie, la muestra, ya 
paramagnética,  deja  de  ser  atraída  por  el  imán  y  el  peso  registrado  cae  de manera 
abrupta.  










Al aumentar  la  temperatura en el análisis  térmico diferencial aparece un 















a  los  tres  cermets  se muestran  en  la  Figura  5.18.  En  la  gráfica  está  representada  la 





























M2/TiCN  ‐  885 °C  870 °C 
(M2+0,5%C)/TiCN  838 °C  839 °C  815 °C 
(M2+1,0%C)/TiCN  814 °C  826 °C  800 °C 
Una vez que se confirma que el pico de fricción interna en el espectro corresponde con la 
transformación de fase la pregunta es por qué en el espectro correspondiente al cermet 









ferrita  [9]  esta  diferencia  en  los  porcentajes  de  las  fases  es  la  responsable  de  los 
diferentes espectros obtenidos.  
La disminución del módulo elástico durante  la transformación de fase corresponde con 
un  aumento brusco de  las dislocaciones  antes de  la  transición  [10]  lo que  implica un 
aumento de la fricción interna. El mayor aumento de dislocaciones en el cermet con C se 
produce por los cambios que se producen en la martensita. 















Aunque  los  resultados de  la caracterización de  los carburos presentes en el cermet no 
corresponden con aquellos que predice el Thermocalc, en este caso se han utilizado de 
manera  orientativa  las  temperaturas  de  disolución  de  carburos  encontradas  en  el 
diagrama. 
En el caso del cermet con 0,5 %C el pico exotérmico que aparece en el DTA a 1263  °C 





Al  analizar  la  emisión  de  gases  mediante  espectroscopía  de  masa  durante  el 
calentamiento  en  el  análisis  térmico  diferencial  s  se  observa  un  aumento  de  la 
concentración de masas 44 uma. Esta masa puede corresponder con  la emisión de CO2 
(g). 












Al  igual  que  la  curva  del  análisis  de  DTA  del  cermet  muestra  un 
segundo pico endotérmico a 1445 °C las curvas de las  muestras con C 
también muestran  picos  similares.  La  curva  del  cermet  con  0,5  %C 
muestra  dos  picos    a  1389  °C  y  1407  °C; mientras  que  la  curva  del 
cermet con 1,0 %C muestra un pico a 1387 °C. 
Al  comparar  las  temperaturas  del  DTA  con  las  temperaturas  de  liquidus  de  los  tres 
cermets que indica el diagrama de fases, 1431 °C en el cermet sin C; 1392 °C en el cermet 








Una  vez  conocido  el  comportamiento  de  los  cermets  con  diferente  porcentaje  de  C 







un  anillo  (rim)  de  composición  (Ti, M)  (C,  N)  donde M  corresponde  a  elementos  de 
transición presentes en la matriz en forma de carburos como pueden ser W, Mo, Ta, Nb… 
En la Figura 5.22 está representado el esquema del mecanismo general de formación de 
esta microestructura en cermets durante  la sinterización en  fase  líquida. En  la primera 
etapa de  la sinterización, durante el calentamiento,  las partículas de TiCN se disuelven 
parcialmente  en  la  matriz  metálica,  las  cuales  precipitan  de  nuevo  durante  el 
enfriamiento enriquecidas con  los elementos presentes en  la matriz metálica utilizando 
como puntos de nucleación las partículas de TiCN no disueltas [6, 11].   
Tras  la  sinterización  las  partículas  de  TiCN  presentan,  por  lo  general,  la  estructura 
core/rim.  Dependiendo  de  diversas  variables  como  el  porcentaje  de  refuerzo,  la 
composición de  la matriz,  las    condiciones de procesado…  varía el espesor del  rim, el 











En  la  Figura 5.23  se muestra el mecanismo de  sinterización propuesto para el  cermet 
M2/TiCN sin carbono añadido. Al  inicio de  la sinterización se observan  las partículas de 
matriz acero rápido, M2, y las de refuerzo cerámico, TiCN.  
En  los  primeros  estadios  de  la  sinterización  los  elementos  de  aleación  se  encuentran 
disueltos en las partículas de polvo de acero rápido prealeado. Durante el calentamiento 
estos elementos de aleación precipitan en forma de carburos en las partículas de acero 












Al  aumentar  el  contenido  de  carbono  en  el  cermet  se  produce  la  disminución  de  la 






precipitan  en matriz  de  acero  rápido  los  carburos  de  los  elementos  de  aleación.  Sin 
embargo, debido a la menor temperatura de solidus y liquidus en los cermets con 0,5 %C 




reprecipitan  enriquecidas  en  elementos  de  aleación,  utilizando  como  puntos  de 
nucleación las partículas de TiCN que habían quedado sin disolver formando un anillo de 
solución sólida (Ti, M)(C, N) alrededor de los núcleos de TiCN [12].  





Atendiendo  a  este  mecanismo  de  sinterización  se  puede  explicar  el  porqué  de  las 
diferencias  entre  las microestructuras  del  cermet  sin  C  y  de  los  cermets  con  C.  En  la 
microestructura del cermet sin C los carburos de los elementos de aleación se sitúan en 
la matriz metálica, mientras  que,  en  el  cermet  con  C  estos  carburos  se  encuentran 
alrededor de las partículas de TiCN.  




estabilizan  a  la  austenita  de manera  que  tras  el  enfriamiento  se  observa  un mayor 
porcentaje de austenita retenida en estos cermets. 


























En primer  lugar, en  la Tabla 5.9 se muestran algunos valores de  tenacidad de diversos 








































cermet  sin  carbono  añadido.  Este  cermet  presenta  una  densidad  relativa  de  96,9 %, 
mientras que los cermets con C tienen densidad total. Los poros presentes en el cermet 
sin  C  pueden  actuar  como  concentradores  de  tensiones  disminuyendo  la  tenacidad  a 
fractura.  
En  la  Figura  5.25  se muestran  la  superficie  de  fractura  obtenida mediante  SEM  del 
cermet M2/TiCN con diferentes porcentajes de C tras el ensayo de flexión en tres puntos. 
Se observa que, en concordancia con los resultados de tenacidad obtenidos, la superficie 














%C  resultado  de  la magnetización  a  5  T.  En  la  Tabla  5.11  se  resumen  los  valores  de 











De  los  tres  cermets  el  más  blando  (menor  área  del  ciclo  de  histéresis)  es 
(M2+0,5%C)/TiCN el  cual presenta el menor valor de  saturación magnética y el mayor 










presenta  fase magnética  (ferrita  y martensita)  y  fase no magnética  (austenita). Por  lo 
tanto  el  valor de  la  saturación magnética está  relacionado  con  el porcentaje de  estas 
fases en la matriz del cermet.  
En  la  Tabla  5.12  se  muestra  el  porcentaje  de  fase  ferromagnética  y  paramagnética 













vez  que  se  ha  retirado  el  campo magnético,  es  decir  para  anular  todos  los  dominios 
magnéticos. Este valor se puede relacionar con el tamaño de los carburos, su dispersión 
en  la matriz y  la porosidad de  la pieza debido a que  la presencia de carburos o poros 
dificultan el contacto entre partículas e impiden la desmagnetización [22]. 
Teniendo en cuenta que el menor valor de campo coercitivo se encuentra en la muestra 






















fase  calculado  por  Thermocalc.  Por  el  contrario,  la  temperatura  de 




los  cermets  con  mayor  contenido  de  carbono  y,  consecuentemente,  en  su 
microestructura. 
Una de  las diferencias se encuentra en el tamaño y disposición de  los carburos 
de  los  elementos  de  aleación  de  la  matriz  acero  rápido.  Además  en  la 
microestructura  del  cermet  con  C  se  observa  una  mayor  dispersión  de  las 
partículas cerámicas de refuerzo. 
 El  contenido de  C  también  juega un papel  importante  en  las  fases  del  acero 
presentes  en  la matriz metálica.  Al  aumentar  el  contenido  de  C  aumenta  el 
porcentaje  de martensita, mientras  que  el mayor  porcentaje  de  austenita  se 
observa en el cermet con 0,5 %C.  
 Las diferencias encontradas en el cermet M2/TiCN en relación al contenido de 
carbono  también se observan en  la  tenacidad a  fractura, encontrando valores 
superiores en aquellos cermets con carbono. 
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convencionales  utilizadas  en  cermets,  Ni  y  Co,  es  su  capacidad  de  ser  endurecidos 
mediante tratamientos térmicos. En este capítulo se resumen  los principales resultados 
encontrados en el estudio de  los  tratamientos  térmicos  realizados al material  (M2+0,5 
%C)/TiCN sinterizado, así como la influencia de los mismos en la dureza y la resistencia a 
la oxidación del material compuesto. 
La  importancia  del  estudio  de  la  resistencia  a  la  oxidación  radica  en  que  la  principal 
aplicación  de  los  cermets  es  la  fabricación  de  herramientas  de  corte,  por  lo  que  son  
materiales  que  soportan  altas  temperaturas  en  servicio  y  deben  presentar  una  alta 
resistencia a la oxidación y mantenerla al elevar la temperatura.  






El estudio del  tratamiento  térmico del cermet  (M2+0,5 %C)/TiCN  se ha centrado en  la 
búsqueda  de  las  temperaturas  óptimas  de  austenización  y  revenido  utilizando  como 
parámetro de control la variación en la medida de dureza respecto al cermet en estado 
sinterizado.  
Las  temperaturas  de  austenización  estudiadas  han  sido  1150  ºC  y  1200  ºC;  Y  las  de 
revenido 530 ºC, 560 ºC y 590 ºC, en todos los casos se ha realizado doble revenido. En la 
























Debido  a  que  el  tratamiento  térmico  no  parece  tener  ninguna  influencia  sobre  las 









Como  se  ha  estudiado  en  el  capítulo  anterior  la microestructura  del  cermet  (M2+0,5 
%C)/TiCN  tras  la  sinterización muestra carburos MC y M2C; además  la matriz de acero 
presenta las fases ferrita, martensita y austenita.  
Al calentar el cermet durante la austenización se disuelven los carburos MC y M2C en la 
matriz  y en  la  austenita  aumenta  la  concentración de  carbono  y de  los  elementos de 
aleación. Tras el temple, la microestructura presenta martensita y austenita en la matriz 
y las partículas de TiCN. 
El  aumento  de  la  temperatura  durante  el  primer  revenido  favorece  los  procesos  de 





















Se  ha  realizado  el  estudio  del  comportamiento  a  oxidación  del  cermet  (M2  +  0,5 
%C)/TiCN  tanto  en  estado  sinterizado  como  tras  ser  sometido  a  tratamiento  térmico. 
Para  ello  se  han  llevado  a  cabo  dos  experimentos  isotérmicos:  en  horno  y mediante 
termogravimetría, 
Para  el  cálculo  de  la  cinética  de  oxidación  de  ambos  cermets  se  ha  representado  la 
evolución  de  la  ganancia  de masa  con  el  tiempo  de  exposición  y  en  la  Figura  6.5  se 
muestran  los resultados obtenidos en el experimento realizado en horno a 1000 °C. En 
tiempos  de  exposición  cortos  se  observa  que  la  velocidad  de  ganancia  de  masa  es 
superior en el  cermet en estado  sinterizado.  Sin embargo  la  velocidad  se ganancia de 










Al  comparar  estos  resultados  con  los  obtenidos  en  el  experimento  realizado  por 
termogravimetría  se  observa  que  la  ganancia  de  masa  con  el  tiempo  presenta  una 
evolución  similar.  Los  resultados  del  estudio  de  la  resistencia  a  oxidación  de  ambos 
materiales  mediante  análisis  termogravimétrico  a  1000  °C  durante  un  tiempo  de 
exposición de 10 horas se muestran en la Figura 6.6. 
En  las  primeras  etapas  de  oxidación  se  observa  una mayor  velocidad  de  ganancia  de 
masa del material sinterizado, sin embargo, esta tendencia cambia a la mitad del tiempo 









En  la  Figura  6.7  se  muestra  la  sección  transversal  del  cermet  sinterizado  y  tratado 
térmicamente  tras  el  experimento  de  oxidación  a  1000  °C  durante  un  tiempo  de 
exposición de 120 horas. 
En ambas muestras se observan tres capas diferenciadas, la capa exterior, muy porosa de 
150 µm de espesor,  la  intermedia de 500 µm  la cual presenta grandes poros, y  la capa 
interior,  la más compacta, de 200 µm de espesor. Aunque en ambos casos  la superficie 






El análisis de  la  composición mediante difracción de  rayos X  (DRX) de  la  superficie de 

































último,  la  capa  interior,  la más  compacta, presenta  en  ambos  casos  los óxidos  TiO2  y 
FeTiO3 en su composición, si bien aparece Fe3O4 en  la sinterizada y WO2 en  la  tratada 
térmicamente.  
Para estudiar la estabilidad de los posibles óxidos formados en el ensayo de oxidación se 
ha  calculado  la  variación  de  la  energía  libre  de Gibbs  frente  a  la  temperatura  (Figura 
6.10).  En  la  gráfica  se  observa  que  el  óxido más  estable  es  el  TiO2  y  que  FeTiO3  se 
encuentra también como uno de los óxidos más estables.  
La combinación de la gran estabilidad de los óxidos TiO2 y FeTiO3 junto con la naturaleza 









La  composición  de  las  capas  de  la  superficie  de  oxidación  también  ha  sido  analizada 
mediante EDS y los resultados concuerdan con los obtenidos mediante DRX. En la Figura 
6.11 está representada la variación de la concentración de Ti y Fe de manera longitudinal 
a  lo  largo  de  la  superficie  de  oxidación  desde  el  interior  del material  hasta  la  capa 
exterior.  
Se observa que en los dos cermets la mayor concentración de Ti se encuentra en la capa 





En  la  Figura  6.12  está  representada  la  variación  de  la  concentración  de W  y Mo  de 
manera longitudinal a lo largo de la superficie de oxidación desde el interior del material 
hasta la capa exterior.  
En  concordancia  con  los  resultados  de  los  análisis  de  DRX,  en  el  cermet  tratado 










Utilizando  los  resultados  obtenidos  en  el  estudio  de  la  cinética  de  oxidación  y  en  el 

































elementos  de  aleación  se  disuelven  en  la  matriz  de  acero  para  después  volver  a 
precipitar formando los llamados carburos secundarios. Tras ese proceso la matriz queda 
enriquecida en elementos de aleación, ya sea en solución sólida o formando carburos de 
muy pequeño  tamaño, que presentan menor estabilidad  frente a  la oxidación que  los 
carburos  de mayor  tamaño  presentes  en  el material  sinterizado  [4,  5].  Debido  a  esa 
menor estabilidad  frente a  la oxidación  se produce  la  formación y volatilización de  los 













la  superficie  de  oxidación  del  material  tanto  en  estado  sinterizado  como  tratado 
térmicamente tras ser sometido a ensayo de oxidación a 1000 °C durante 120 horas. 
La  superficie del material  sinterizado  es plana mientras que  la  superficie  del material 














Gracias a  la  formación de  la capa protectora durante  la oxidación del cermet  (M2+0,5 




la  fabricación  de  herramientas  de  corte,  como  son,  un  acero  rápido,  tipo M2,  y  un 
carburo cementado, WC‐10Co.  
Tras someter a  los tres materiales a ensayo de oxidación  isotérmico en horno a 500 °C, 
800  °C y 1000  °C durante 120 horas, el aspecto de  las piezas  se puede observar en  la 
Figura 6.16. Cuando el ensayo  se  realiza a 500  °C ninguno de  los  tres materiales  sufre 
cambios en  la  forma de  la pieza; mientras que cuando el ensayo se  realiza a 800  °C el 










En  la  Figura  6.17  se  muestra  la  sección  transversal  de  los  tres  materiales  tras  ser 
ensayados  a  500  °C  y  800  °C.  Las  imágenes  de  los  materiales  ensayados  a  500  °C 
muestran la formación de una fina capa de óxido en la superficie.  
La  imagen de  la  sección  transversal del  acero  rápido  ensayado  a  800  °C muestra una 
superficie de oxidación de 9 mm de espesor  la cual presenta un apilamiento de capas 
frágiles cuya composición, analizada mediante EDS, muestra principalmente, Fe y O. Esto 
concuerda con  los  trabajos previos de oxidación de aceros rápidos, en  los cuales se ha 
reportado  que  la oxidación  inicialmente  tiene  lugar  en  la  intercara  entre  la matriz de 
hierro y los carburos de los elementos de aleación, y después la oxidación se extiende a 
carburos y matriz Fe formando los óxidos Fe2O3 y Fe3O4 [7, 8]. La forma y espesor de la 















Los  cambios  encontrados  en  la  forma  y  tamaño  de  la  pieza  de  carburo  cementado 
comercial  están  asociados  a  la  oxidación  del WC,  que  presenta  lo  que  se  denomina  
oxidación  catastrófica.  Este  tipo  de  oxidación  se  produce  cuando  la  relación  entre  el 
volumen  de  óxidos  formados  es  superior  al  volumen  de  metal  consumido  (relación 
Pilling‐Bedworth > 1). Durante la oxidación se generan los óxidos volátiles CO, CO2 y WO3 
los cuales provocan el hinchamiento de la pieza y dejan una gran cantidad de poros [11]. 
La  naturaleza no  protectora  de  estos  óxidos  favorece  la  difusión  del oxígeno  hacia  el 
interior del material, lo que provoca una rápida oxidación de toda la pieza.  
En la Figura 6.18 se muestra la ganancia de masa de los tres materiales en cada uno de 
los  ensayos  realizados  en  horno  a  500  °C,  800  °C  y  1000  °C.  Como  era  de  esperar  la 
ganancia de masa de los tres materiales en el ensayo a 500 °C es muy pequeña: 1,1; 5,9 y 
















puesto  que  el  tiempo  de  exposición  total  es  menor  (10  horas)  y  no  se  produce  la 












 Tras el estudio de  las condiciones de  tratamiento  térmico del cermet  (M2+0,5 
%C)/TiCN  se concluye que el mayor aumento de dureza  se alcanza cuando  se 
realiza austenización a 1200 °C y doble revenido a 560 °C.  
 El estudio del comportamiento  frente a oxidación del cermet  tanto en estado 
sinterizado  como  tras  ser  sometido  a  tratamiento  térmico  revela  una mayor 
estabilidad del cermet sinterizado.  
 La  alta  resistencia  a  la oxidación por parte del  cermet M2/TiCN  se debe  a  la 
formación de una capa protectora de TiO2 y TiFeO3.  
 La  diferente  microestructura  del  cermet  tratado  térmicamente  respecto  al 






con  la  de  dos  materiales  comerciales  utilizados  para  la  fabricación  de 
herramientas de corte, acero rápido y carburo cementado, se observa una clara 
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La  técnica  SPS  ha  sido  elegida  como  una  vía  alternativa  a  la  ruta  pulvimetalúrgica 
convencional  (CPS)  principalmente  por  dos  razones:  1)  la  aplicación  simultánea  de 
presión y corriente durante la sinterización permite evitar la etapa de compactación y 2) 




Estas  condiciones  de  sinterización han  sido  elegidas  tras  un  estudio preliminar  de  los 
parámetros de sinterización  [1]. Las microestructuras del cermet M2/TiCN con 0; 0,5 y 
1,0 %C sinterizadas mediante SPS se muestran en la Figura 7.1.  
Las partículas de  TiCN muestran un  tamaño  y disposición  similar  a  las de  los  cermets 





Al  analizar  la  composición  de  los  cermets  procesados  mediante  SPS  mediante  DRX 
(Figura 7.2) se observa que, aunque el enfriamiento ha sido más rápido que en las piezas 













































La  finalidad del uso de  ligantes orgánicos es  crear una  interacción entre  las partículas 
para equilibrar los procesos típicos durante la molienda, por lo que en un principio cabe 
esperar  que  al  añadir  PEG  además  de  etanol  la  distribución  de  tamaños  de  partícula 
aumente.  Sin  embargo,  al  observar  la  distribución  de  tamaños  de  partícula  tras  la 
molienda utilizando etanol o etanol+PEG, Figura 7.5,  se observa que  los polvos  tras  la 
molienda con etanol+PEG presentan una mayor fracción de volumen de partículas más 







ha  consolidado  a  partir  de  polvos molidos  con  etanol  +  PEG  como  PCA  (Figura  7.6). 













A  la vista de  los resultados obtenidos se ha  llevado a cabo  la molienda mecánica de  la 
mezcla M2/TiCN utilizando como PCA etanol + 2% PEG durante 6 horas. Con el  fin de 
estudiar  la  influencia  de  la  velocidad  en  la  molienda  se  han  utilizado  diferentes 
velocidades: 100, 200, 300 y 400 rpm.  
El  análisis de  la distribución del  tamaño de partícula  tras  la molienda mecánica es un 





























Atendiendo  a  los  procesos  de  soldadura  y  fractura  sufridos  por  las  partículas  de  una 
mezcla dúctil‐frágil en la molienda mecánica, Figura 7.9 [5], se podría pensar que en las 
mezclas de 200 y 300 rpm predomina el proceso de soldadura mientras que en la mezcla 









La microestructura de  las partículas de  la mezcla de 100 rpm muestra  las partículas de 
acero ligeramente deformadas y no se observa interacción con las partículas de TiCN. Al 
aumentar la velocidad de molienda a 200 rpm las partículas de acero se deforman y las 




En  la Figura 7.11 se muestran  los difractogramas de  las mezclas y  los de  los polvos de 
partida de M2 y TiCN. El difractograma del polvo de partida de TiCN muestra únicamente 
los picos  correspondientes a ese  compuesto. El difractograma del polvo de partida de 
acero  rápido M2 muestra  los picos correspondientes a  la  fase  ferrita  (Fe‐α) y a  la  fase 
austenita  (Fe‐γ). La presencia de  la  fase austenita en el polvo de M2 se debe al rápido 
enfriamiento  sufrido  por  el  acero  durante  el  proceso  de  obtención  del  polvo, 
atomización en gas, que retiene disueltos los elementos de aleación (W, Mo, Cr, V).  












En  los difractogramas  también  se observa el ensanchamiento de  los picos de  ferrita y 
TiCN que puede deberse a una disminución del tamaño cristalino (TDC) de las fases. Para 
confirmarlo  en  la  Figura  7.12  se  presentan  los  resultados  del  cálculo  del  tamaño  de 






Al  comparar  los  resultados  de  DRX  y  del  análisis  del  TDC  de  las  mezclas  realizadas 




‐ Molienda mecánica  a  baja  velocidad  (100  y  200  rpm):  Aparecen  las mismas 
fases presentes en los polvos de partida, TiCN, ferrita (Fe‐α) y austenita (Fe-γ), y 
aumenta el  tamaño de dominio  cristalino  (TDC) de  la  ferrita  respecto al de  la 
mezcla convencional. 
‐ Molienda  mecánica  a  alta  velocidad  (300  y  400  rpm):  Desaparece  la  fase 




durante  la molienda. De  toda  la energía producida durante  la molienda, una parte es 
absorbida por  la mezcla de polvos y el resto de  la energía se transforma en calor. Esta 





aumento de  la  temperatura puede  favorecer  los procesos de difusión disminuyendo el 
número de dislocaciones y defectos. [6].  





energía,  se produce  la disminución del TDC y un aumento de  las microdeformaciones. 












Solo  en  aquellos  polvos  que  han  sido  sometidos  a molienda mecánica  a  100  rpm  la 
densidad en verde es  ligeramente  superior a  la de  los compactos de polvos obtenidos 






Todo  lo estudiado anteriormente se refleja en  la microestructura y  las propiedades del 
cermet  tras  la  sinterización. En  la  Figura 7.15  se observan  las microestructuras de  los 










un menor  tamaño de  las partículas de TiCN.  La pieza procesada a partir de polvos de 






































oxígeno  reaccionará  con  el  carbono  disminuyendo  su  porcentaje.  La  disminución  del 
contenido  de  carbono  conlleva  la  disminución  de  la  dureza  porque  modifica  la 
estequiometría del TiCN,  la formación de carburos y eleva  la temperatura de  liquidus y 
solidus. 
7.2.3 Influencia del tiempo de molienda. 
En  las  Figura  7.18  se muestra  la  evolución  del  tamaño de  partícula  con  el  tiempo de 
molienda. En primer  lugar se observa que, al  igual que ocurría en  la serie de velocidad, 
solo  la  mezcla  de  polvos  obtenida  mediante  mezcla  convencional  muestra  dos 
distribuciones  de  tamaño,  mientras  que  los  polvos  obtenidos  mediante  molienda 
mecánica muestran una sola distribución, lo que indica que en la molienda las partículas 
de refuerzo y las partículas metálicas interaccionan entre sí.   
En  la  Figura  7.19  se  observa  que  al  aumentar  el  tiempo  de  molienda  aumenta  el 













En  la Figura 7.20 se muestran  las microestructuras de  los polvos tras  las moliendas a 6, 
12, 24 y 48 horas. A 6 horas de molienda se observa que  las partículas más dúctiles se 




mecanismo  de  fractura  de  las  partículas  formadas  por  soldadura  y,  para  finalizar,  las 







En  la  Figura  7.21  se  muestran  los  difractogramas  de  los  polvos  tras  la  molienda  a 
diferentes  tiempos y  se compara con el difractograma de partida. En  la Figura 7.22  se 
muestra el TDC y las microdeformaciones calculados a partir de los difractogramas.  
Como se ha observado en otros trabajos [7], el aumento del tiempo de molienda supone 
la disminución del  TDC hasta que  en  el polvo obtenido  tras  48 horas de molienda  se 
alcanza el TDC crítico o menor establecido para el Fe, 8 nm. A partir de este TDC crítico 
no es posible  la disminución del TDC debido a que el pequeño  tamaño de  los cristales 
supone una limitación para el movimiento de las dislocaciones.  
A partir de 6 horas de molienda  la temperatura alcanzada en el  interior de  la vasija es 














Al  aumentar  el  tiempo  de molienda  también  aumenta  el  contenido  de  oxígeno  en  el 










Aunque al aumentar el  tiempo de molienda  se obtienen microestructuras más  finas  y 
homogéneas (Figura 7.25). Como ya se ha explicado la presencia de óxido de hierro en la 
superficie de  las partículas dificulta  la etapa de compactación. Además un aumento del 

























 El  procesado  del  cermet M2/TiCN mediante  la  técnica  SPS  no  ha  permitido 
alcanzar  los objetivos de afino de  la microestructura. Además esta  técnica no 
permite  que  se  complete  el  mecanismo  de  sinterización  necesario  para  la 
densificación de la muestra. 
 Al  sustituir  la  etapa  de  mezcla  convencional  por  molienda  mecánica  se  ha 
conseguido  afinar  la microestructura  del  cermet M2/TiCN  y,  además,  se  han 
obtenido  unos  valores  de  densidad  y  dureza  ligeramente  superiores.  Las 
condiciones  con  las  que  se  ha  conseguido  han  sido  200  rpm  y  6  horas  de 
molienda. 
 Al  aumentar  la  velocidad  o  el  tiempo  de  molienda  se  consiguen 
microestructuras  más  finas  pero  no  se  alcanzan  las  propiedades  deseadas 
debido  al  aumento de  la  temperatura  en el  interior de  la  vasija que provoca 
grandes  deformaciones  del  polvo,  además  de  variaciones  en  el  contenido  de 
oxígeno y carbono que influyen en la microestructura final. 
 Las  consecuencias  son  una  disminución  de  la  densidad  en  verde  por  el 
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En  la presente  tesis doctoral se ha  realizado un estudio de materiales  tipo cermet con 
matriz Fe que abarca desde el análisis de la influencia de la composición de la matriz en 
parámetros  clave  de  la  sinterización  en  fase  líquida,  como  la  mojabilidad  o  la 
temperatura  de  formación  de  la  fase  líquida,  hasta  la  búsqueda  de  estrategias  en  el 
procesado para conseguir microestructuras finas y homogéneas. Así, el trabajo sienta las 
bases para  futuros desarrollos en cermets de matriz Fe y para conocer  la viabilidad de 
estos  materiales  para  ser  utilizados  en  la  fabricación  de  herramientas  de  corte  en 
comparación con otros materiales comerciales. 
Las  conclusiones  finales  extraídas  de  los  resultados  presentados  se  dividen  en  cuatro 
grupos, que coinciden con los objetivos propuestos: 
- Influencia de  la composición de  la matriz en  la microestructura y propiedades 
del material final.  
- Mecanismos  de  sinterización  de  los  cermets  y  la  formación  de  las 
microestructuras que permiten relacionar la composición y microestructura con 
las propiedades finales del material. 
- Comportamiento  frente  a  oxidación  del material  tanto  en  estado  sinterizado 
como  tratado  térmicamente.  Y  su  comparación  materiales  comerciales 
utilizados en la industria de la fabricación de herramientas de corte. 





disminuyendo  el  ángulo  de  contacto  entre  las  fases,  lo  cual  se  refleja  en  altos 
valores  de  densidad  y  dureza  alcanzados  por  los  cermets  con  matriz  acero 
inoxidable y acero rápido, los cuales cuentan en su composición con Cr y W, Mo y 
Cr, respectivamente. 
 El  aumento  del  contenido  de  carbono  disminuye  la  temperatura  de  solidus  y 
liquidus,  y  aumenta  el  intervalo  de  temperatura  entre  ambas,  para  todos  los 
sistemas estudiados. Este hecho favorece  la sinterabilidad del cermet y aumenta 
su densidad y dureza.  
 El  aumento  del  contenido  en  C  en  la  matriz  disminuye  la  temperatura  de 
transformación α →γ y aumenta  la temperatura de transformación magnética o 
temperatura de Curie. 
 El porcentaje de carbono presente en  la matriz es el responsable de  los cambios 
en  la  composición  del  refuerzo  de  TiCN  durante  la  sinterización.  La  menor 











 Durante  la sinterización de  los cermets con matriz acero  inoxidable y con matriz 
acero  rápido  se  produce  la  disolución  parcial  de  las  partículas  de  TiCN  y  su 
posterior  reprecipitación.  Este  mecanismo  de  disolución‐reprecipitación  es  el 
responsable  de  la  variación  en  la  composición  de  las  partículas  de  TiCN,  que 
influye en gran medida en las propiedades de los materiales. 
 En el  caso del  cermet  con matriz M2  se ha  identificado  la  sinterización en  fase 
líquida como principal mecanismo que permite la densificación de los materiales. 
Además,  se  han  identificado  variaciones  en  el  mecanismo  principal  de 
sinterización  en  función  del  contenido  en  C  debidas  a  la  disminución  de  la 
temperatura de liquidus y solidus al aumentar su porcentaje. Las consecuencias al 
aumentar  el  contenido  en  C  son:  1)  Microestructuras  más  homogéneas,  con 
partículas de refuerzo mejor distribuidas en  la matriz de acero; 2) cambios en  la 
posición  de  los  carburos  de  los  elementos  de  aleación  del  acero  rápido,  que 
precipitan  alrededor  de  las  partículas  de  TiCN  formando  una  intercara;  3) 
presencia de un rim formado por la solución sólida (Ti, M)(C, N) alrededor de las 
partículas de TiCN; 4)  cambios  en  las  fases presentes  a  temperatura  ambiente, 
apareciendo mayor cantidad de martensita y la presencia de austenita retenida.  
 Los  resultados  en  la  medida  de  las  propiedades  magnéticas  reflejan  la 
microestructura de  los  cermets. Así  el mayor  valor de  saturación magnética  se 
alcanza para el cermet con mayor porcentaje de  fase  ferromagnética, el cermet 
sin C. Mientras que el mayor valor de campo coercitivo se alcanza en el cermet 






y  doble  revenido  a  560  °C.  El  tratamiento  térmico  provoca  cambios 












volatilización  de  óxidos  de  W  y  Mo  que  dificultan  la  formación  de  la  capa 
protectora. 
 Al comparar el comportamiento frente a oxidación del cermet (M2+0,5%C)/TiCN 





 Las  ventajas  en  el  procesado  de  materiales  mediante  Spark  Plasma  Sintering 
radican  en  las  altas  velocidades  de  calentamiento  y  enfriamiento  gracias  a  las 
cuales  se  inhibe  el  engrosamiento  de  la  microestructura,  junto  con  una 




 Al  sustituir  la  etapa  de  mezcla  convencional  por  molienda  mecánica  se  ha 
conseguido  afinar  la  microestructura  del  cermet  M2/TiCN  y,  además,  se  han 
obtenido  unos  valores  de  densidad  y  dureza  ligeramente  superiores.  Las 




temperatura en el  interior de  la  vasija que provoca grandes deformaciones del 
polvo, aumento del contenido de oxígeno y reducción del contenido de carbono. 
Las  consecuencias  son  1)  la  disminución  de  la  densidad  en  verde  por  el 










In  the  present  work  a  study  of  Iron  matrix  cermets  has  been  performed.  This 
investigation  covers  from  the  analysis  of  the  influence  of matrix  composition  on  key 
parameters  of  the  liquid  phase  sintering,  such  as  the wettability  or  the  liquid  phase 
formation  temperature,  to  the  search  for  processing  strategies  to  achieve  fine  and 
homogeneous  microstructures.  Thus,  the  work  provides  the  basis  for  future 
developments  in Fe matrix cermets and  to evaluate  the viability of  these materials  for 
use in the manufacture of cutting tools compared to other commercial materials. 
The  final  conclusions  from  the  results  obtained  are  divided  into  four  groups,  which 
coincide with the proposed objectives: 
- Effect of matrix composition on  the microstructure and  the  final properties of 
the cermet. 




treated. Comparison with  commercial materials used  in  the manufacturing of 
cutting tools. 









 Increasing  the  carbon  content  decreases  the  solidus  and  liquidus  temperature, 
and  increases  the  temperature  range  between  them,  in  the  three  systems 
studied. This  favors  the sinterability of  the cermet and  increases  its density and 
hardness. 
 Increasing  the  C  content  in  the  matrix  decreases  α→γ  transformation 
temperature and increases the Curie temperature. 
 The percentage of carbon  in  the matrix  is  the responsible of  the changes  in  the 
composition  of  TiCN  reinforcement  during  sintering.  A  lower  variation  in  the 
composition of  the  reinforcement  is obtained  in cermets which contain 0.5% C. 






materials  vary  in  the  same  direction.  This  behavior  is  attributed  to  the  higher 
density  and  better  distribution  of  the  reinforcement  particles  in  the 
microstructure. 
Conclusions related to sintering mechanisms. 
 During  sintering of  the  stainless  steels and high  speed  steel matrix  cermets  the 
TiCN  particles  are  partially  dissolved  into  the  metallic  matrix  and  later  they 




main  mechanism  that  allows  the  densification  of  the  materials.  Moreover, 
changes have been detected  in the sintering mechanism with C content because 
the  solidus  and  liquidus  temperatures  decrease  by  increasing  C  content.  The 
consequences of increasing C content are: 1) more homogeneous microstructures 
with better reinforcement particles distribution in the steel matrix, 2) changes in 
the position of  the  carbides of  the alloying elements, which precipitate  around 
TiCN  particles  forming  an  interface,  3)  presence  of  a  rim  formed  by  the  solid 
solution (Ti, M) (C, N) around TiCN particles, 4) changes  in the phases present at 
room temperature, with the appearance of martensite and retained austenite. 
 The microstructure of  cermets  is  reflected  in  their magnetic properties  results. 
The  highest  value  of magnetic  saturation  is  reached  for  the  cermet  with  the 
highest percentage of ferromagnetic phase, namely the cermet without C. While 




°C and double  tempering at 560  °C. The heat  treatment  causes microstructural 
changes which are mainly  reflected  in  the  reduction of  the amount of  carbides 
with respect to the sintered state. 










 Comparing  the  oxidation  behavior  of  the  cermet  (M2  +0.5%  C)/TiCN with  two 
commercial materials  used  in  the manufacturing  of  cutting  tools,  a  high  speed 





and  a  reduction  on  the  sintering  temperature  due  to  the  way  in  which  the 
compacts are heated. However M2/TiCN cermet processing by  this  technique  is 
not  recommended  because  this  fast  technique  does  not  allow  the  sintering 
mechanism achieved in the conventional sintering. 
 By  replacing  the  conventional mixing  step  in  Turbula  by mechanical milling  a 
refined microstructure of  the M2/TiCN cermet  is achieved and also  its hardness 
and  density  values  are  higher.  The  conditions  used  have  been  200  rpm  and  6 
hours. 
 Finer microstructures are achieved by  increasing  the milling  rate over  than 200 
rpm or  the milling  time over 6 hours. However  the hardness and  the density of 
the sintered material decrease because of the increase in temperature inside the 
vessel  which  causes  large  deformation  of  the  powder,  together  with  the 
increment  of  oxygen  content  and  the  reduction  of  carbon  content.  The 
consequences  are:  1)  a decrease  in  green density due  to  the hardening of  the 
powder  and  the  formation  of  an  iron  oxide  layer  on  the  surface  of  steel,  2)  a 



































polvo  de  pequeño  tamaño  de  partícula,  por  lo  que  se  requiere  de  la  adecuada 
preparación del mismo.  
Se  propone  estudiar  la  aplicación  de  técnicas  de  granulación  utilizando  ligantes 
poliméricos para adecuar la manipulación y prensado de los polvos.  
- Estudio sistemático del ángulo de contacto. 
En  este  estudio  se  ha  demostrado  la  gran  influencia  de  los  elementos  de  aleación  y 














a  oxidación  del  cermet.  Se  cree  necesario  complementar  ese  estudio  mediante  la 






































































(% at.)  Fe  Ti  N  C 
Muestra  88,2  1,1  4,6  6,1 
Intercara 2,4  72,3  22,9  2,4










(% at.) Fe Cr Ti N C
Muestra 48,5 12,5 0,8 15,6 22,6













(% at.) Fe Mo Ti N C
Muestra 69,1 2,3 2,7 9,7 15,2
Intercara ‐ 0,05 53,4 37,6 7,2













(% at.) Fe W Ti N C
Muestra 85,5 3,3  1,4 2,5 7,3
Intercara
(Zona clara)  1,9  0,3  67,1  27,2  3,5 
Intercara
(Zona oscura)  1,2  0,3  50,2  35,9  12,1











(% at.) Fe Mo Ti N C
Muestra 80,2 2,4 1,1 5,4 10,9
Intercara
(Zona oscura)  3,1  0,3  40,1  43,7  12,8
Intercara 
(Zona clara)  74,9  2,5  4,8  3,1  14,7











(% at.) Fe W Mo Cr V Ti N C
Intercara 2,1 8,8 6,4 1,9 17,1 31,3 8,4 24,0














(% at.) Fe W Mo Cr V Ti N C













(% at.) Fe W Mo Cr V Ti N C
Intercara 3,1 11,9 9,3 3,4  26,8 3,0 7,6 34,9





























































capítulo  4,  en  el  comportamiento  térmico,  en  este  anexo  se muestra  el  diagrama  de 





representado en  función del  contenido de  carbono. Al  comparar este diagrama con el 
diagrama Fe‐Cr‐C encontrado en la literatura [1] se observa una concordancia que valida 
la  utilización  de  los  diagramas  calculados  utilizando  la  base  de  datos  TCFE5  de 
Thermocalc para este tipo de materiales.  
Para  realizar el  cálculo del diagrama del  acero  inoxidable  con un 50% en  volumen de 
TiCN se ha introducido el porcentaje de cada uno de los elementos en la mezcla, Fe, Cr, 
Ti,  C  y N,  y  se  ha  representado  en  función  del  porcentaje  de  C  total  presente  en  el 
sistema.  
En la  Figura AII‐3 se muestra el diagrama de Thermocalc de acero inoxidable y TiCN (50% 
















carburos M23C6 and M7C3. Es  importante  remarcar que el TiCN aparece como una  fase 
estable en todas las regiones aunque en el cálculo del diagrama solo ha sido introducido 
el porcentaje de sus elementos.  
Las  fases  formadas  dependen  del  contenido  de  C  y  se  resumen  en  la  Tabla  AII‐1.  (El 















bajos de C  se  forma, además,  la  fase  σ,  típica de aceros  inoxidables, y en porcentajes 
altos de C se forma el carburo M7C3.  
Como ya ha sido comentado en el capítulo 4, en el diagrama de fases también se observa 






Para  validar  los  datos  extraídos  del  diagrama  de  Thermocalc  se  estudia  el  sistema 
mediante  análisis  térmico  diferencial  (DTA)  del  cermet  con  diferente  contenido  de 
carbono y del acero sin la presencia del refuerzo. Los resultados se muestran en la Figura 
AII‐5 y Figura AII‐6.  




















que  se  observan  picos  exotérmicos.  Al  observar  que  los  picos  que  aparecen  en  el 
enfriamiento se corresponden con aquellos del calentamiento se puede concluir que las 




picos  que  aparecen  en  el  DTA  corresponden  con,  en  orden  de  menor  a  mayor 
temperatura:  la temperatura de solidus,  la temperatura de transformación de fase y  la 
temperatura de liquidus.  

















Finalmente  se  muestran  las  microestructuras  tras  la  sinterización  del  cermet  acero 
inoxidable/TiCN con diferente porcentaje de C en la Figura AII‐7. Se observa la presencia 









Al  comparar  los  resultados obtenidos en el  cálculo del diagrama de  fases mediante el 
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